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Über die Korngröße lassen sich viele Eigenschaften polykristalliner 
Werkstoffe, wie z.B. Leitfähigkeit, Korrosionsverhalten oder Bearbeit-
barkeit, gezielt einstellen. Mit der Reduzierung der Korngröße hin zu 
nanokristallinen Dimensionen tritt eine kontinuierliche Änderung der 
Materialeigenschaften auf, wodurch sich für Werkstoffe eine Vielzahl 
neuer technologischer Anwendungsmöglichkeiten ergeben. Größenef-
fekte sind daher seit vielen Jahren ein interessantes Forschungsgebiet 
in der Wissenschaft. 
Diese Arbeit leistet einen Beitrag zum besseren Verständnis des 
Indentationsgrößeneffekts in kubisch flächenzentrierten Polykristal-
len, welcher anhand von Nickel als Modellmaterial im Kontext ver-
schiedener Korngrößenregime, Verformungsmechanismen und 
Mikrostrukturänderungen diskutiert wird. Für den Erhalt vergleichba-
rer und aussagekräftiger Ergebnisse wurden Nickelproben mit hoher 
Dichte und Reinheit verwendet. Es wurde ein drei Größenordnungen 
umfassender Korngrößenbereich abgedeckt. Die mechanischen 
Eigenschaften sowie das Verformungsverhalten wurden mittels 
Nanoindentation untersucht. Die mikrostrukturellen Veränderungen 
während der Verformung wurden an mit dem Ionenstahlmikroskop 
präparierten Probenquerschnitten analysiert. 
Mit abnehmender Korngröße wurde ein starker Anstieg der Härte 
gemäß dem Hall-Petch-Effekt beobachtet. Diese Härtezunahme wurde 
dem bei kleinen Korngrößen großen Korngrenzenanteil im Material 
und der daraus folgenden starken Einschränkung der Versetzungsbe-
wegung zugeschrieben.  
Im Vergleich zum mc Nickel wurden für nc Nickel deutlich erhöhte 




telt. Dies weist auf einen mit abnehmender Korngröße und zuneh-
mendem Korngrenzenanteil im Material kontinuierlichen Übergang 
von konventioneller Versetzungsbewegung zu korngrenzenbasierter 
Verformung hin. Scherspannungsgetriebene Korngrenzenmigration 
wurde bei den feinkörnigen Nickelproben als der dominierende 
Verformungsmechanismus der plastischen Verformung angesehen, 
während bei mc Nickel eine dem Einkristall ähnliche, versetzungsba-
sierte Verformung vorlag. 
Bei allen untersuchten Korngrößen trat eine Härteabnahme mit 
zunehmender Eindringtiefe auf. Dieser sogenannte Indentationsgrö-
ßeneffekt (ISE) wurde von Nix und Gao im Falle des Einkristalls auf die 
Bildung von geometrisch notwendigen Versetzungen (GND) innerhalb 
der plastischen Zone zurückgeführt. Umso stärker Korngrenzenpro-
zesse in die Verformung eingebunden sind, desto mehr verliert die 
Bildung von GND für eine kompatible Akkommodation an Wichtigkeit. 
In dieser Arbeit wird daher ein mit abnehmender Korngröße abneh-
mender Indentationsgrößeneffekt beobachtet.  
Im Nix-Gao-Modell ist der intrinsische Längenparameter h
*
 ein Maß 
für den Hindernissabstand bzw. die mittlere freie Weglänge einer 
Versetzung und steht im Einkristall für den mittleren Abstand zweier 
Versetzungen. Im Polykristall kommen Korngrenzen als potenzielle 
Hindernisse für die Versetzungsmobilität hinzu. Wendet man das Nix-
Gao-Modell auf Polykristalle an, so kann h
*
 folglich maximal so groß 
wie die Korngröße werden. Quantitativ wurde ein mit abnehmender 
Korngröße abnehmendes h
*
 ermittelt.  
Anhand von Probenquerschnitten wurde bei feinkörnigem Nickel 
deutliches Kornwachstum während der Indentation festgestellt. 
Möglicherweise ist ein ISE in nc Nickel nur aufgrund des nachgewiese-
nen Kornwachstums aufgetreten, da dies eine vermehrte Verset-
zungsaktivität ermöglicht hat und eine Entfestigung des Materials 




Kornwachstum im Nix-Gao-Modell über die Hall-Petch-Beziehung, so 
nimmt h
*
 für ufc und nc Nickel etwas zu. Dies spiegelt die durch die 
Mikrostrukturänderungen und das Kornwachstum ermöglichte ver-






A number of physical properties of polycrystalline materials, such as 
conductivity, corrosion behavior and workability, can be specifically 
adjusted via the grain size. It is well known that a continuous change 
in material properties is observed, when the grain size is reduced to 
the nanocrystalline regime. This introduces a wide variety of new 
technological applications for these materials.  
This thesis contributes to a better understanding of the indentation 
size effect in face centered cubic metals, which is investigated on 
Nickel as a model material and discussed in terms of different grain 
size regimes, various deformation mechanisms and changing micro-
structures. Thereby, high-density and high-purity Nickel samples were 
used to obtain comparable results and a grain size range of three 
magnitudes was covered. Mechanical properties as well as defor-
mation behavior was investigated via Nanoindentation. Microstruc-
tural changes during plastic deformation were analysed on sample 
cross sections prepared by a focus ion beam microscope.  
The observed hardness increase with decreasing grain size according 
to Hall-Petch behavior can be attributed to the increasing grain 
boundary volume and the thereby decreasing mobility of dislocations. 
With decreasing grain size increasing strain rate sensitivity as well as a 
pronounced decrease in the activation volume is observed. Both 
indicate a continuous transition in the dominant deformation mecha-
nism. In literature, it is generally assumed that by a decrease in grain 
size classical deformation mechanisms are more and more impeded 
and grain size mediated plasticity plays a major role. Stress induced 
grain boundary migration was considered as dominant deformation 
mechanism in the investigated fine grained Nickel while deformation 




A hardness decrease with increasing indentation depth, the so called 
indentation size effect (ISE), was observed for all investigated grain 
sizes. Commonly the ISE in single crystals is ascribed to the formation 
of geometrically necessary dislocations. But with decreasing grain size 
the deformation is more and more ruled by the grain boundaries and 
less geometrically necessary dislocations are necessary to guarantee a 
compatible accomodation of the grains. Due to the lower strain 
hardening behavior the beginning of the hardness increase is shifted 
to smaller indentation depths and a reduction of the indentation size 
effect with decreasing grain size was observed. The intrinsic length 
parameter h
*
 is a measure of the free slip distance of dislocations and 
denotes the average dislocation distance in single crystals. Grain 
boundaries are added as potential obstacle for dislocation mobility by 
extending the Nix-Gao model to polycrystalline metals. The maximum 
value of h
*
 is then limited by the grain size.  
A decreasing h
* 
with decreasing grain size was observed. For ufc and 
nc Nickel the values were just slightly below the average grain size. 
This means that the intrinsic lengts scale is mainly ruled by the grain 
size and not by the dislocation distance. Microstructural investigations 
provided strong stress induced grain growth during indentation. The 
observed ISE of nc Nickel may be just occurred, because grain growth 
leads to an again increased dislocation activity during deformation. By 
consideration of changing microstructures and grain growth via the 
Hall-Petch-relationship, the observed intrinsic length scales of ufc and 
nc Nickel are somewhat higher what implies a higher dislocation 
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Viele Materialeigenschaften polykristalliner Werkstoffe, wie z.B. 
Leitfähigkeit, Korrosionsverhalten oder Bearbeitbarkeit, werden 
signifikant von der Korngröße beeinflusst. Durch Verringerung der 
Korngröße wird im Allgemeinen eine Festigkeitssteigerung erreicht, 
die zu einer Vielzahl neuer technologischer Anwendungen führt [1, 2]. 
So kann durch die Verwendung nanokristalliner (nc) Metalle z.B. bei 
gleicher Festigkeit die Bauteildimension reduziert werden. Dieser 
Ansatz ist besonders im Leichtbau interessant. Umgekehrt wird bei 
gleicher Dimensionierung eine höhere Beanspruchbarkeit der Bauteile 
erreicht. Zu den Anwendungen zählen beispielsweise hochfeste 
nanostrukturierte Verschleiß- und Korrosionsschutzschichten. Des 
Weiteren ist bekannt, dass der Widerstand gegen Abnutzung (Tribolo-
gie) [3] höher ist oder superplastisches Verhalten bei niedrigen Tem-
peraturen [4] auftreten kann. Neben dem wissenschaftlichen Interes-
se ist ein gutes Verständnis davon, wie sich Materialien in kleinen 
Dimensionen mechanisch verhalten für die Konstruktion von zuverläs-
sigen Bauteilen unbedingt notwendig. 
Viele Eigenschaften nanokristalliner Metalle sind schon gut verstan-
den. Der Indentationsgrößeneffekt (ISE, engl.: indentation size 
effect) [5] ist lange bekannt und sein Ursprung wurde zunächst auf 
unterschiedliche Präparationsmethoden zurückgeführt. Durch weitere 
Untersuchungen wurde festgestellt, dass reine Präparationsunter-
schiede als Begründung nicht ausreichen und zusätzlich ein material-
bedingter Anteil besteht [6, 7].  
Ziel dieser Arbeit ist es, anhand drei verschiedener Korngrößen, den 
Einfluss von Korngrenzen auf den Indentationsgrößeneffekt von Nickel 
zu untersuchen. Dies wird im Kontext des zeitabhängigen Verfor-




Belastung diskutiert. Die Korngrößen sind so gewählt, dass sich der 
untersuchte Bereich über drei Größenordnungen erstreckt.  
Für die Untersuchungen wird die Methode der Nanoindentation 
gewählt, die mehrere Vorteile in sich vereint. Es ist eine sehr einfach 
durchzuführende Methode, für die nur kleine Probenvolumen bei 
einfacher Probenpräparation notwendig sind. Es ist möglich, die 
lokalen mechanischen Eigenschaften von Materialien (z.B. Härte) über 
weite Eindringtiefenbereiche zu ermitteln. Durch weiterentwickelte 
Methoden kann mit einer einzigen Messung ein kontinuierliches 
Tiefenprofil der Materialeigenschaften erhalten werden [8]. Bei 
Metallen können plastische Eigenschaften bei konstantem E-Modul 
experimentell ermittelt werden. Im Vergleich zu z.B. sphärischen 
Geometrien macht es die Verwendung selbstähnlicher Indentergeo-
metrien, wie Berkovich-Spitzen, möglich, den großen Eindringtiefen-
bereich effektiv zu nutzen. Durch ihre Selbstähnlichkeit wird, unab-
hängig von der Eindringtiefe, eine mittlere plastische konstante 
Dehnung von ca. 8 % ins Material eingebracht. Dadurch wird, unter 
der Voraussetzung ähnlicher Dehnungen, eine Vergleichbarkeit der 
Ergebnisse mit anderen Methoden erzielt.  
Nickel (Ni) dient durch seine herausragenden chemischen und physi-
kalischen Eigenschaften (hart, duktil, ungiftig, sehr einfach polierbar 
und bei Raumtemperatur (RT) gegen Luft und Wasser chemisch sehr 
beständig) als Modellmaterial für kubisch flächenzentrierte (kfz) 
Metalle. Eine zuverlässige Herstellung möglichst porenfreier, feinkör-
niger Nickelproben mit einheitlicher mittlerer Korngröße wird über 
einen elektrolytischen Abscheideprozess realisiert, durch den die 
Mikrostruktur der Nickelproben sehr präzise eingestellt werden kann. 
Das Erreichen einer hohen Dichte und Reinheit aller Proben ist Vo-
raussetzung für eine gute Vergleichbarkeit der verschiedenen Korn-
größen.  
 1 Motivation 
 
 3 
Durch die Verwendung verschiedener Nanoindentationsmethoden 
wie Dehnratenwechsel- [9] und Indentationskriechversuche [10-13] 
können im Vergleich zur Standardindentationsmethode zusätzliche 
Informationen über das Material gewonnen werden. Verglichen mit 
Versuchen mit konstanter Dehnrate ermöglichen Dehnratenwechsel-
versuche durch das Abfahren mehrerer Dehnraten in einem einzigen 
Indentationsversuch eine sehr zeitsparende Ermittlung der Dehnra-
tenabhängigkeit von Materialien. Zudem kann die lokale Streuung, die 
durch Indentieren unterschiedlicher Probenstellen hervorgerufen 
wird, eliminiert werden. Indentationskriech- und auch Dehnraten-
wechselversuche geben Aufschluss sowohl über das Kriechverhalten 
des Materials als auch über die thermischen Aktivierungsparameter 
der plastischen Verformung [14]. 
Bei der Nanoindentation unterliegt die Messung der Verschiebung 
generell thermischen Einflüssen. Dies führt zu Unsicherheiten in den 
Verschiebungsdaten. Je länger die Messdauer ist, desto größer wird 
die Abweichung in den Verschiebungdaten. Sowohl bei Indentations-
kriech- als auch bei Dehnratenwechselversuchen ist die durch thermi-
sche Einflüsse fehlerhafte Messung der Eindringtiefe ein großes 
Problem. Deshalb wird in dieser Arbeit eine Spannungsrelaxationsme-
thode entwickelt, bei der durch die konstantgehaltene Kontaktsteifig-
keit eine plastische Zone mit konstanter Größe erzielt wird. Die Ein-
dringtiefe geht bei bekanntem E-Modul nicht in die Auswertung der 
Härte oder thermisch aktivierter Parameter wie das Aktivierungsvo-
lumen ein. Obwohl an Polymeren erarbeitet, wird schlussendlich eine 





2 Grundlagen und 
Literaturübersicht 
Dieses Kapitel ist in drei Unterkapitel gegliedert. Im ersten Unterkapi-
tel wird auf die Korngrößenabhängigkeit der Festigkeit eingegangen. 
Im zweiten Unterkapitel werden Verformungsmechanismen verschie-
dener Korngrößen beschrieben und im letzten Unterkapitel wird die 
Nanoindentation ausführlich erläutert.  
 
2.1 Korngrößenabhängigkeit der Festigkeit 
Seit vielen Jahren sind mechanische Größeneffekte ein hochfrequen-
tiertes Forschungsgebiet in der Wissenschaft, wobei deren Ursachen 
und Mechanismen diskutiert werden. In dieser Arbeit stellt die mittle-
re Korngröße die charakteristische Dimension dar. Im folgenden 
Unterkapitel werden zuerst verschiedene Größeneffekte betrachtet 
und anschließend der Hall-Petch-Effekt näher erläutert. 
 
2.1.1 Extrinsische und intrinsische Größeneffekte 
Größeneffekte können immer dann auftreten, wenn mindestens eine 
Dimension, sei es beispielsweise Probengröße oder -durchmesser, 
Korngröße oder Schichtdicke, reduziert wird und sich dadurch Ein-
schränkungen auf Versetzungsbewegungen ergeben. Größeneffekte 
werden generell in extrinsische und intrinsische Größeneffekte unter-
teilt [15]. Intrinsische Größeneffekte sind jene, die auf mikrostruktu-
relle Eigenschaften wie z.B. die Korngröße zurückgeführt werden. Sie 
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hängen direkt vom Material ab, treten in polykristallinen Materialien 
auf und sind unabhängig von den vorliegenden Probengrößen 
und -geometrien. 
Aber auch in Einkristallen treten Größeneffekte trotz gleicher Mikro-
struktur auf [16]. Diese sog. extrinsischen Größeneffekte sind geomet-
risch bedingt. Hier ist die Probendimension die charakteristische 
Größe. Daher werden extrinsische Größeneffekte in verschieden 
dimensionierten Einkristall-Proben untersucht. Beispiele sind einach-
sige Druckversuche von Nickel-Mikrodrucksäulen mit unterschiedli-
chen Durchmessern [17]. Es wird beobachtet, dass die Festigkeit des 
Materials mit der Probengröße, also z.B. mit dem Draht- oder Säulen-
durchmesser skaliert. Bei Mikrodrucksäulentests steigt die Festigkeit 
mit kleiner werdendem Säulendurchmesser an und die Verformung 
geht einher mit der Bewegung einzelner Versetzungen, welche zur 
Bildung von Scherbändern auf der Mikrodrucksäulenoberfläche führt. 
Bei einachsigen Druckversuchen einkristalliner Gold-Nanodrucksäulen 
war die gemessene Festigkeit um Faktor 50 höher als im Vollmateri-
al [18]. Extrinsische Größeneffekte werden in dieser Arbeit nicht 
weiter behandelt. Ein klassisches Beispiel für intrinsische Größeneffek-




Bei polykristallinen Metallen wird eine Abhängigkeit der Festigkeit von 
der Korngröße beobachtet, die mit der sog. Hall-Petch-Gleichung 
empirisch beschrieben werden kann: 
 
d
kHP+= 0ττ . (1) 
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Dabei ist τ die Schubspannung, welche zur Verformung aufgebracht 
werden muss, τ0 die kritische Schubspannung im Einkristall, kHP der 
Hall-Petch-Koeffizient und d die mittlere Korngröße. Der erste Sum-
mand steht für die Festigkeit im Einkristall. Der zweite Summand 
beschreibt die durch Versetzungsbewegung und -aufstauung auftre-
tende Festigkeitssteigerung im Polykristall, die abhängig von der 
Korngröße und dem Korngrenzenanteil im Material ist. Der Hall-Petch-
Koeffizient kHP ist ein Maß für das durch Kornfeinung hervorgerufene 
Verfestigungsverhalten eines polykristallinen Metalls. Er ist vom 
Material abhängig. Wird kHP größer, dann ist die Härte bei gleicher 
Korngröße höher und spricht für ein stärkeres Verfestigungsverhalten 
des untersuchten Materials. Die Abhängigkeit der Fließspannung von 
der mittleren Korngröße kann in drei Bereiche eingeteilt werden 
(siehe Abbildung 2.1).  
 
Abbildung 2.1: Schematische Darstellung der Fließspannung in Abhän-
gigkeit von der Korngröße für kristalline Metalle nach [3]. 
 
Mit Verkleinerung der Korngröße und der damit verbundenen Steige-
rung des Korngrenzenanteils eines kristallinen Metalls, tritt ein Anstei-
gen der Fließspannung auf (siehe Bereich I in Abbildung 2.1). Die 
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plastische Verformung wird bei großen Korngrößen durch konventio-
nelle Versetzungsbewegung getragen. In Kristallen agieren Korngren-
zen als Hindernisse für Versetzungsbewegung und begrenzen deren 
Reichweite. Gleichzeitig dienen sie als Versetzungsquelle und -senke, 
um die Versetzungsdichte im Material, angepasst an unterschiedliche 
Spannungszustände, zu regulieren.  
Versetzungen gleiten in aktivierten Gleitsystemen bis zu einem Hin-
dernis bzw. bis zu Korngrenzen und stauen sich vor dem Hindernis auf 
(„Dislocation-Pile-Up Modell“). Es kommt infolge dessen zu Verfesti-
gung. Zum Überwinden des Hindernisses ist mehr Spannung nötig, 
damit die Verformung und somit die Versetzungsbewegung weiter 
fortschreiten kann. In einem Polykristall haben die Körner unter-
schiedliche Orientierungen, die anliegende Spannung muss daher 
hoch genug sein, um im Nachbarkorn Gleitsysteme mit anderen 
Schmidfaktoren aktivieren zu können.  
Außer dem „Dislocation-Pile-Up Modell“ [1, 19, 20] werden weitere 
Modelle vorgeschlagen, um die Festigkeitssteigerung bei kleinen 
Korngrößen zu erklären [21, 22]. Das „Grain Boundary Source Mo-
dell [19] zeichnet sich dadurch aus, dass Versetzungen in einer Korn-
grenze gebildet werden und ein sogenannter „Versetzungswald“ 
innerhalb der Körner entsteht. Dadurch werden weitere Versetzungen 
in ihrer Bewegung behindert und die Fließspannung nimmt zu. Im 
Gegensatz dazu schlägt das „Slip Distance Modell“ [23] vor, dass die 
Anwesenheit von Korngrenzen, linear abhängig von der Korngröße, 
den mittleren Hindernisabstand für Versetzungsbewegungen redu-
ziert. Ein weiteres Modell ist das „Modell der geometrisch notwendi-
gen Versetzungen“. Zuerst vorgeschlagen von Ashby [24] werden 
geometrisch notwendige Versetzungen (engl.: geometrically necessary 
dislocations, GND) bei plastischer Verformung im Material erzeugt, 
um eine kompatible Verformung ohne Kornüberlappungen oder 
Poren zu ermöglichen. Die erzeugten Versetzungen behindern die 
weitere Versetzungsbewegung, wodurch ein Härtungseffekt entsteht.  
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Im Korngrößenregime zwischen ca. 100 nm und 10 nm (Bereich II in 
Abbildung 2.1) kommt es zu einem kontinuierlichen Übergang von 
versetzungsgesteuerten zu korngrenzenbasierten Mechanismen. Mit 
Beugungsversuchen am Synchrotron [25] sowie mit TEM-
Untersuchungen (Transmissionselektronenmikroskop, TEM) an nano-
kristallinem Nickel mit einer mittleren Korngröße von 30 nm [26] 
wurde gezeigt, dass Versetzungsbewegungen in diesem Korngrößen-
bereich immer noch aktiv sein können.  
Bei abnehmender Korngröße tritt in manchen Materialien, mit Unter-
schreitung einer kritischen Korngröße, eine Abnahme der Festigkeit 
des Materials auf (siehe schematisch Bereich III in Abbildung 2.1), was 
als „inverser Hall-Petch-Effekt“ [27, 28] bezeichnet wird. Diese kriti-
sche Korngröße ist materialabhängig und liegt für Aluminium im 
Bereich von 10-15 nm. Eine Abnahme der Festigkeit mit abnehmender 
mittlerer Korngröße wird für Nickel erst ab Korngrößen kleiner 20 nm 
diskutiert [29-32]. Typische Versetzungsquellen, wie z.B. Frank-Read-
Quellen, können nicht mehr aktiviert werden, da die notwendige 
Spannung zum Ausbauchen einer Versetzung die Größenordnung der 
theoretischen Scherspannung erreicht. Versetzungsbewegungen 
werden durch kleinste Korngrößen so stark behindert, dass die Ver-
formung von alternativen Mechanismen wie Kornrotation [33, 34], 
Korngrenzengleiten [35-38] sowie Bildung und Absorption von Partial-
versetzungen [39-41] übernommen werden muss. Auch kinetische 
Prozesse wie Kornwachstum sind leichter aktivierbar und haben 
Einfluss auf die Verformung des Materials [42, 43]. Die beschriebenen 
Prozesse laufen gleichzeitig im Material ab, jedoch wird der schneller 
ablaufende Prozess die Verformung dominieren. Da die Mikrostruktur 
wesentlichen Einfluss auf die Materialeigenschaften polykristalliner 
Metalle hat, ist das Verständnis des Zusammenspiels von Versetzun-
gen und verschiedenen Korngrößen von grundlegender Bedeutung. Im 
nächsten Abschnitt wird auf unterschiedliche Verformungsmechanis-
men verschiedener Korngrößenregime eingegangen. 




Nickel besitzt wie alle kfz Metalle eine dichtest gepackte Kugelpa-
ckung. Die Versetzungsbewegungen verlaufen auf den dichtest ge-
packten Ebenen und Richtungen und bilden zusammen zwölf Gleitsys-
teme. In Abhängigkeit von Kristallorientierung, Mikrostruktur, enthal-
tenen Legierungselementen sowie mechanischen Untersuchungs-
methoden und -temperaturen kommen verschiedene Verformungs-
mechanismen zum Tragen. Ausgehend von der Korngröße werden 
drei Gruppen definiert [44]: 
- mikrokristalline (mc) Metalle mit Korngrößen über 1 µm, 
- ultrafeinkristalline (ufc) Metalle mit Korngrößen zwischen 
100 nm und 1 µm und 
- nanokristalline (nc) Metalle mit Korngrößen unter 100 nm 
Die Verformungsmechanismen mikro- und feinkristalliner (ufc und nc) 
Korngrößen sowie das Kriechen werden in den folgenden Abschnitten 
dargestellt. 
 
2.2.1 Mikrokristalline Metalle 
Im grobkörnigen, polykristallinen Gefüge kann, im Unterschied zum 
Einkristall, die Verformung nicht auf einem, die ganze Probe durchzie-
hendem, Gleitsystem ablaufen. Aufgrund der unterschiedlichen 
Kristallorientierung benachbarter Körner kann die Deformation eines 
Korns nicht ohne weiteres im Nachbarkorn weiterlaufen. Es kommt 
daher bei konstanter Dehnrate durch Versetzungsaufstau zu Span-
nungskonzentrationen an Korngrenzen und Tripelpunkten, bis schließ-
lich auch weniger günstige Gleitsysteme aktiviert werden. Die Verfor-
mung wird also hauptsächlich von intragranularen Versetzungsbewe-
gungen kontrolliert.  
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Eine Anpassung der Körner an eine anliegende Spannung findet 
immer zuerst kompatibel statt. Körner können sich demnach nicht 
einzeln, sondern ausschließlich gemeinsam, ihren Nachbarkörnern 
angepasst, verformen. Für eine kompatible Verformung ohne Korn-
überlappungen oder Porenbildung sind nach von Mises fünf unabhän-
gige Gleitsysteme notwendig [45]. Aufgrund der vorhandenen zwölf 
Gleitsysteme ist diese Bedingung in kfz Metallen erfüllt und sie sind 
auch in polykristalliner Form duktil.  
Die Versetzungsbewegung im kfz Gitter ist, ohne das Vorhandensein 
von Hindernissen, ohne thermische Aktivierung möglich. Sind Hinder-
nisse wie z.B. Ausscheidungen, Fremdatome oder Korngrenzen vor-
handen, so können Versetzungen diese und deren Spannungsfeld 
durch thermisch aktivierte Prozesse wie z.B. Quergleiten oder Klettern 
umgehen. Ein weiterer Prozess um Hindernisse zu überwinden ist der 
Orowan-Prozess. Hierbei baucht sich eine Versetzung zwischen zwei 
Hindernissen soweit aus, bis sich benachbarte Versetzungssegmente 
annihilieren können [46]. Dabei bleibt ein Versetzungsring um die 
Hindernisse zurück und die Versetzung kann ungehindert weiterwan-
dern. Ist eine kompatible Verformung lokal nicht mehr möglich, so 
kommt es zur Rissbildung im Material. 
Zwei wichtige Parameter, über die Rückschlüsse auf die dominieren-
den Verformungsmechanismen möglich sind, sind die Dehnratenab-
hängigkeit m und das Aktivierungsvolumen V. Diese sogenannten 
„thermischen Aktivierungsparameter“ werden bei Metallen üblicher-
weise mittels verschiedener Messmethoden wie z.B. Indentation [9, 
47], Druckversuch [9] oder Zugversuch [6, 48, 49] untersucht. Zu den 
Indentationsmethoden gehören unter anderem der Indentations-
kriechversuch oder auch der Dehnratenwechselversuch. Die experi-
mentelle Ermittlung von m und V wird später in Kapitel 2.3.3 erläutert. 
Die Dehnratenabhängigkeit m beschreibt allgemein die Abhängigkeit 
der Festigkeitskennwerte von Materialien von der Geschwindigkeit 
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der Beanspruchung und der daraus im Werkstoff resultierenden 
Dehnrate und ist vom herrschenden Spannungszustand, der Prüfzeit 
sowie der Temperatur abhängig. Bei konstanter Temperatur lässt sich 
eine Veränderung der Spannung in Abhängigkeit der Dehnrate be-
obachten. Das bedeutet, dass entweder die benötigte Spannung eine 
Abhängigkeit von der Geschwindigkeit der Beanspruchung zeigt oder 
umgekehrt. Für kfz Metalle wurde sowohl in Dehnratenwechselversu-
chen [3, 9, 50], als auch in Zug- oder Druckversuchen [51, 52] ein 
Anstieg der Spannung mit zunehmender Dehnrate beobachtet. Für mc 
Nickel wird in der Literatur eine sehr geringe Dehnratenabhängigkeit 
zwischen 0,003 - 0,014 angegeben [18, 53-55].  
Eine anschauliche Interpretation des Aktivierungsvolumens V geht aus 
der Tatsache hervor, dass Kristalldefekte Hindernisse für die Verset-
zungsbewegung darstellen. Auf ein Versetzungssegment mit Länge l 
wirkt eine Gleitkraft, die normalerweise eine gewisse Ausbauchung 
der Versetzung zur Folge hätte. Verhindert ein Hindernis in der Mitte 
des Versetzungssegments das gesamte Ausbauchen, so bilden sich 
stattdessen zwei Bögen aus. Auf atomarer Ebene gesprochen müssen 
somit alle Atome im Aktivierungsvolumen sowie deren nächste Nach-
barn das Hindernis durch eine thermisch angeregte Schwingung 
passieren. Das Aktivierungsvolumen ist demnach ein Maß, wie viele 
Atome beim Passieren des Hindernisses am Verformungsprozess 
beteiligt sind. Bei mikrokristallinen Korngrößen werden große Aktivie-
rungsvolumen im Bereich von 100 - 1000 b
3
 beobachtet und mit dem 
Schneiden von Waldversetzungen bzw. mit der Verformung über 
konventionelle Versetzungsbewegungen in Zusammenhang gebracht 
[18].  
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2.2.2 Feinkristalline Metalle 
Das immer weiter wachsende Interesse an feinkörnigen (ufc und nc) 
Metallen ist in den zu grobkörnigen Metallen unterschiedlichen 
Eigenschaften begründet. Zum Beispiel sind die mechanischen Eigen-
schaften ultrafeinkristalliner und nanokristalliner Metalle denen 
grobkörnigerer Mikrostrukturen oftmals weit überlegen (vgl. Hall-
Petch-Effekt in Kapitel 2.1.2).  
Der hohe Korngrenzenanteil feinkörniger Metalle fungiert als sehr 
effektive Barriere für konventionelle Versetzungsbewegung. Aufgrund 
der, im Vergleich zu grobkörnigeren Strukturen, eingeschränkten 
Bewegungsmöglichkeiten von Versetzungen, gewinnen korngrenzen-
basierte Verformungsmechanismen, wie z.B. Korngrenzengleiten [56], 
Kornrotation [14], Zwillingsbildung, und thermisch aktivierte Verset-
zungsbildung und -annihilation an Korngrenzen [30, 57] mehr und 
mehr an Bedeutung [29, 58, 59]. Abhängig vom Spannungszustand 
können auch verschiedene versetzungs- oder diffusionsgetragene 
Verformungsmechanismen [60-62] wie Versetzungskriechen (n ~ 3–8) 
[63], Korngrenzendiffusionsprozesse (Coble-Kriechen, n ~ 1) oder 
scherspannungsgetriebe Korngrenzenmigration die Verformung 
dominieren. Die ablaufenden Verformungsmechanismen stehen in 
enger Abhängigkeit zur Korngröße. Drei wichtige Verformungsmecha-
nismen feinkörniger Metalle, das Korngrenzengleiten [64-71], die 
thermisch aktivierte Annihilation von Versetzungen an den Korngren-
zen [31, 53, 55, 72-77] sowie die Korngrenzenmigration, werden im 
Folgenden näher beschrieben. 
Gleiten Körner in Metallen aneinander ab, so spricht man von Korn-
grenzengleiten. Hierbei werden Korngrenzen mittels Materialtrans-
port in den Korngrenzen und durch das Kornvolumen eingeebnet, 
sodass die umliegenden Körner entlang der sie verbindenden Korn-
grenze gegeneinander abgleiten können [45, 78-80]. Der Material-
transport erfolgt dabei diffusionsgesteuert und verhält sich proportio-
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nal zur angelegten Spannung. Das Beobachten herausgetretener 
Körner in der Nähe von Vickerseindrücken in ufc Al-Legierungen 
wurde als experimenteller Nachweis für die Gegenwart von Korngren-
zengleitprozessen in ufc Metallen gesehen [9, 81, 82]. Der erhöhte 
Grad an freier Oberfläche, wie es bei Indentationsversuchen der Fall 
ist, begünstigt dieses Phänomen [83]. Wenn Korngrenzengleiten der 
einzig aktive Mechanismus wäre, würde das zu einer Materialanhäu-
fung jeweils auf einer Seite der Korngrenze führen. Diese Inkompatibi-
lität muss von einem anderen Mechanismus wie z.B. Versetzungsbe-
wegung, Korngrenzenmigration oder Diffusion von Atomen ausgegli-
chen werden. Die Verformung wird also immer von mehreren 
Mechanismen gleichzeitig getragen, wenn auch einer davon eine 
dominierende Rolle einnimmt [84]. 
Ein weiterer Ansatz für den geschwindigkeitsbestimmenden Verfor-
mungsmechanismus in feinkörnigen Metallen sind Versetzungsbewe-
gung und Annihilation von Versetzungen an den Korngrenzen [17, 30, 
31, 53, 57, 85-87]. Dieser Prozess läuft in nc und ufc Metallen ther-
misch aktiviert ab [6, 88-90]. Da Korngrenzen gestörte Gitterbereiche 
darstellen, ist es naheliegend, dass diffusionsgesteuerte Prozesse im 
Bereich einer Korngrenze einfacher ablaufen als im ungestörten 
Korninneren. Die im Material durch unterschiedliche Dehnraten 
hervorgerufenen unterschiedlichen Versetzungsdichten werden über 
Korngrenzen reguliert. Durch die ständige Erzeugung und Annihilation 
von Versetzungen kommt es bei konstanter Dehnrate zu einem 
dynamischen Gleichgewicht mit konstanter Versetzungsdichte und 
konstantem Fließspannungsniveau [57].  
Feinkristalline Mikrostrukturen sind thermisch vergleichsweise instabil 
[72, 91], da mit dem zunehmenden Korngrenzenanteil auch die im 
Material gespeicherte Energie signifikant zunimmt. Eine geringe 
thermisch oder mechanisch eingebrachte Energie reicht aus, um 
Kornvergröberungsprozesse zum Abbau der gespeicherten Energie 
anzustoßen. Bei vielen Prozessen wie z.B. Kornwachstum oder Rekris-
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tallisation spielt Korngrenzenmigration in Metallen eine wichtige 
Rolle. In Simulationen freier Oberlächen bewegen sich Korngrenzen 
um ihre mittlere Position. Das Aufbringen von Scherkräften parallel 
zur Korngrenze kann zur Anregung von Korngrenzenmigration führen 
[92]. Spannungsinduzierte Korngrenzenbewegung wurden sowohl 
experimentell [37, 93-95] als auch in atomistischen Simulationen [92, 
96-100] beobachtet und gilt in [37, 101, 102] als der für spannungsin-
duziertes Kornwachstum verantwortliche Prozess in nanokristallinen 
Metallen. Dieser Effekt konnte an ufc Kupfer, sowohl thermisch und 
mechanisch [70, 91, 103-105] als auch thermomechanisch induziert 
[72, 106], beobachtet werden. Von starkem spannungsinduziertem 
Kornwachstum bei Indentationsversuchen wurde schon häufig berich-
tet, z.B. bei Kupfer [107], dünnen nc Al-Schichten [39, 108] und nc 
Nickel [109]. 
Während bei mc Metallen nur eine geringe Dehnratenabhängigkeit 
nachweisbar ist (vgl. Kapitel 2.2.1), wurden schon in den 80er Jahren 
erhöhte Dehnratenabhängigkeiten für reines ufc und nc Aluminium in 
Nanoindentationsversuchen mit unterschiedlicher konstanter Dehnra-
te beobachtet [110]. Für ufc Nickel wurde von erhöhten Dehnraten-
abhängigkeiten zwischen 0,006 - 0,027 berichtet [18, 53, 59, 111-113]. 
Mit weiter abnehmender mittlerer Korngröße hin zu nanokristallinen 
Korngrößen wird in der Literatur ein starker Anstieg der Dehnratenab-
hängigkeit beobachtet. Sie liegt für nc Nickel im Bereich zwischen 
0,018 - 0,052 [9, 12, 18, 49, 53, 54, 59, 89, 112-114]. Ein Anstieg der 
Dehnratenabhängigkeit mit abnehmender Korngröße wurde auch für 
weitere kfz Metalle wie Aluminium, Kupfer [115-118], elektrolytisch 
abgeschiedenes Kupfer [119] oder Gold [120] gezeigt.  
Die erhöhte Dehnratenabhängigkeit nanokristalliner kfz Metalle geht 
einher mit einer Abnahme des Aktivierungsvolumens V der thermisch 
aktivierten Versetzungsbewegung. Die mit abnehmender Korngröße 
zunehmenden Dehnratenabhängigkeiten und abnehmenden Aktivie-
rungsvolumen in feinkörnigen kfz Metallen werden hauptsächlich 
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durch Korngrenzengleit-, -migrations- und -rotationsprozesse [81, 82] 
oder durch die Bildung eines Versetzungsnetzwerks sowie thermisch 
aktivierter Versetzungsbewegung und -annihilation an den Korngren-
zen erklärt [4, 17, 31]. Konventionelle Versetzungsbewegung tritt 
immer mehr in den Hintergrund. Das Aktivierungsvolumen liefert 
einen Anhaltspunkt für den im Material vorliegenden Verformungs-
mechanismus.  
Höhere Dehnratenabhängigkeiten wurden für nc Ni [121], nc 
Gold (Au) [120] und elektrolytisch abgeschiedenes Kupfer (Cu) [122] 
gezeigt und Korngrenzenverformung wurde als der dominierende 
Mechanismus angenommen. Die gesteigerten Dehnratenabhängigkei-
ten in ufc Ni und Cu wurden in der Literatur mit der existierenden 
hohen Versetzungsdichte und der im Material ablaufenden dynami-
schen Erholung erklärt [12]. Eine andere Erklärung für die erhöhte 
Dehnratenabhängigkeit in nc und ufc Nickel ist die Annahme, dass es 
eine dehnratensensitive, von Korngrenzen beeinflusste Zone gibt 
[123]. Im Material vorhandene Zwillinge können ebenfalls einen 
Beitrag zur Dehnratenabhängigkeit leisten, da sie sowohl als zusätzli-
che Hindernisse für Versetzungen als auch als Versetzungsquellen, 
ähnlich den Korngrenzen, wirken können [115]. Mittels Modellen 
wurde gezeigt, dass eine erhöhte Dehnratenabhängigkeit außerdem 
mit der Emission von Stapelfehlern und Versetzungen an Korn- oder 
Zwillingsgrenzen einhergehen kann [56].  
Mit Indentationskriech- und Spannungsrelaxationsversuchen an Nickel 
wurden in [124] Aktivierungsvolumen zwischen 5 b
3
 – 20 b
3
 bei mittle-
ren Korngrößen von 150 nm und 200 nm gemessen. Die reduzierten 
Aktivierungsvolumen sind die direkte Konsequenz aus der reduzierten 
Versetzungsaktivität in kfz Metallen. Sie treten auf, sobald der raten-
kontrollierende Mechanismus der plastischen Verformung von Kalt-
verfestigung (Schneiden von Waldversetzungen) in mc Metallen [125] 
zu anderen korngrenzenbasierten Mechanismen in ufc und nc Metal-
len wechselt. Dies können z.B. Bewegung von Kinken (kink pair move-
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ment), Peierls-Nabarro-Barrieren (Peierls-Nabarro Barriers), Wechsel-
wirkung von Versetzungen mit Korngrenzen (thermisch aktiviertes 
Versetzungsgleiten oder Klettern [56, 126]) oder Abscherung an 
Korngrenzen (grain boundary shear) sein [126]. Kleine Aktivierungsvo-
lumen von 10 - 100 b
3
 in nanokristallinen oder ultrafeinkristallinen 
Metallen werden von [49, 117, 127] mit thermischen Hindernissen für 
das Versetzungsgleiten, welche aus der Wechselwirkung von Verset-
zungen mit Korngrenzen resultieren, in Zusammenhang gebracht. 
Sehr kleine Aktivierungsvolumen von 1-10 b
3
 werden im Zusammen-
hang mit diffusionskontrollierten Korngrenzengleitprozessen gesehen, 
wie sie häufig bei mittleren Korngrößen kleiner 10 nm auftreten [124]. 
All diese Mechanismen können, sowohl einzeln als auch parallel 
nebeneinander ablaufend, eine Erklärung für die erhöhten Dehnra-
tenabhängigkeiten und verringerten Aktivierungsvolumen sein, die für 
feinkörnige kfz Metalle beobachtet wird.  
 
2.2.3 Kriechen 
Verformungsmechanismen in Metallen sind grundsätzlich stark von 
der vorliegenden Korngröße und Mikrostruktur des Materials abhän-
gig. Wird die Fließspannung eines Materials überschritten, so verformt 
sich das Material plastisch und es kommt zu bleibenden Formände-
rungen. Spannungen unterhalb der Fließspannung führen hingegen 
üblicherweise zu rein elastischen Verformungen. In Abhängigkeit von 
Spannung und Temperatur kommt es bei manchen Werkstoffen 
jedoch auch unterhalb der Fließspannung zu plastischen Verformun-
gen. Dieses Phänomen hängt von der Dauer der Belastung und der 
angelegten Spannung ab und wird als „Kriechen“ bezeichnet.  
Abhängig von Spannungszustand, Verformungsgeschwindigkeit und 
Temperatur kommen dabei verschiedene versetzungs- und diffusions-
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kontrollierte Mechanismen zum Tragen. Kriechen beruht im Wesentli-
chen auf transkristallinen Vorgängen wie Versetzungsbewegungen 
und Leerstellendiffusion (Nabarro-Herring-Kriechen [128]). Aber auch 
interkristalline Vorgänge wie Korngrenzengleiten und Korngrenzendif-
fusion (Coble-Kriechen [129]) sind am Kriechen beteiligt. Die verschie-
denen Kriechmechanismen treten nebeneinander und nacheinander 
gekoppelt auf, sodass der jeweils langsamste Prozess die Kriechge-
schwindigkeit bestimmt.  
Um das zeitabhängige Verhalten von Materialien in Abhängigkeit von 
der Spannung zu untersuchen werden Kriechversuche eingesetzt. 
Diese können bei Metallen mittels verschiedener Messmethoden wie 
z.B. Druckversuch [9] oder Zugversuch [6, 48, 49] und auch Indentati-
on [9, 47] durchgeführt werden. Beim Kriechversuch wird eine Probe 
einer konstanten Belastung ausgesetzt und die dabei auftretende 
Verformung sowie die Zeit bis zum Bruch aufgenommen. Die sich 
daraus ergebende Kriechkurve beschreibt die Dehnung ε als Funktion 
der Zeit t bei konstanter Temperatur T und Spannung σ.  
Mit dem Norton´schen Potenzgesetz [12] kann die Abhängigkeit der 
Dehnung von der Spannung für Indentationskriechversuche annähe-
rungsweise beschrieben werden durch: 
 
nk σε ⋅=& . (2) 
Dabei ist k eine Konstante und n der sogenannte Kriechspannungsex-
ponent. Er kann unter Annahme einer konstanten Mikrostruktur aus 
einem Norton-Plot (Kriechrate aufgetragen über der Spannung) 
abgeleitet werden und hängt stark vom vorherrschenden Verfor-
mungsmechanismus ab. Er steht mit der Kriechdehnratenabhängig-
keit mCL über folgende Gleichung in Verbindung: 






1= . (3) 
Der dominierende Mechanismus kann nach Ermittlung des Kriech-
spannungsexponenten direkt aus den Verformungsmechanismen-
Karten nach Ashby [130] abgelesen werden. Für das Diffusionskrie-
chen liegt der Kriechspannungsexponent ungefähr bei 1, für das 
Versetzungskriechen bei 3 - 8.  
Die Temperatur- und Spannungsabhängigkeit der Kriechrate ε̇ im 
Bereich des sekundären Kriechens kann mit Hilfe folgender Gleichung 






















σε&  (4) 
Dabei ist B eine Konstante, G der Schubmodul, Q die Aktivierungs-
energie, NA die Avogadro-Konstante, kB die Boltzmann-Konstante und 
T die Temperatur in Kelvin.  
Zusätzlich lässt sich aus Gleichung (4) folgern, dass das Kriechen über 
Diffusionsmechanismen nach dem Arrheniusansatz ein thermisch 
aktivierter Prozess ist. Die Temperaturabhängigkeit ist charakterisiert 
durch eine experimentell ermittelte Aktivierungsenergie [110]. Ab-
hängig von der Schmelztemperatur TSmp, wird eine sogenannte homo-
loge Temperatur Thom eingeführt, ab der ausgeprägtes Kriechen zu 
erwarten ist: 





Kriecheigenschaften sind bei erhöhten Temperaturen korngrößenab-
hängig [49]. Der für kfz Metalle mit zunehmender Temperatur gene-
relle Trend ist eine zunehmende Dehnratenabhängigkeit [17]. Zur 
Temperaturabhängigkeit des Aktivierungsvolumens sind in der Litera-
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tur widersprüchliche Aussagen angegeben. In Indentationsversuchen 
bis 250 °C wurde bei ufc Aluminium eine Zunahme des Aktivierungsvo-
lumens mit zunehmender Temperatur beobachtet, während mit 
Druckversuchen sowohl für ufc als auch für grobkörniges Aluminium 
ein abnehmendes Aktivierungsvolumen mit zunehmender Temperatur 
gemessen wurde [132]. Bei Indentationsmessungen an nc Aluminium 
wurde ein mit zunehmender Temperatur konstantes Aktivierungsvo-
lumen von 5,5 b
3
 gemessen, während bei ufc Aluminium mit zuneh-





 beobachtet wurde [14]. Die unterschiedlichen Trends bei ufc 
Aluminium können z.B. in der Mikrostruktur begründet sein. 
 
2.3 Nanoindentation 
Die Nanoindentation ist ein experimentelles Verfahren, um anhand 
verschiedener Korngrößen die Mechanismen der plastischen Verfor-
mung auf einer lokalen Skala zu untersuchen. Sie zeigt sich auch zur 
Untersuchung mechanischer Eigenschaften und Verformungsmecha-
nismen nanokristalliner Metalle als sehr vielversprechend [6]. Parame-
ter wie E-Modul und Härte sind sehr einfach zugänglich. Aber auch 
Dehnratenabhängigkeit, Aktivierungsvolumen und Aktivierungsener-
gie, die direkt mit den jeweiligen Verformungsmechanismen verknüpft 
sind, können bestimmt werden.  
Dieses Unterkapitel ist in fünf Abschnitte gegliedert. Im ersten Ab-
schnitt werden die Grundlagen der Nanoindentation ausführlich 
erläutert. Der zweite Abschnitt stellt den Indentationsgrößeneffekt 
(engl: indentation size effect, ISE) detailliert dar. Die folgenden beiden 
Abschnitte behandeln dehnratenabhängige Experimente sowie die 
Indentation bei erhöhten Temperaturen. Der letzte Abschnitt erläu-
tert verschiedene Einflussfaktoren auf Nanoindentermessungen.  




Zu Beginn des 20sten Jahrhunderts wurde die klassische Härtemes-
sung erfunden [133]. Dabei wird typischerweise eine Spitze mit 
definierter Geometrie in eine Probe mit geeigneter Oberflächenbe-
schaffenheit, d.h. mit geringer Oberflächenrauheit, gedrückt. Zur 
Auswertung der Härte wird der proportionale Anstieg der Prüflast im 
Verhältnis zur Fläche des bleibenden Indents im Material genutzt. 
Dieser wurde sowohl für sphärische [133], als auch für pyramidale 
[134] Spitzengeometrien beobachtet und ermöglicht die einfache und 
schnelle Charakterisierung von Werkstoffen. Für die Auswertung der 




H max= , (6) 
wobei Pmax die maximale Last und A die optisch vermessene Fläche 
des bleibenden Indents ist. 1939 wurde ein automatisiertes Verfahren 
zur Vermessung der Indentfläche vorgestellt [135]. Die Messung der 
Kontaktfläche erfolgt direkt an der Probe. Da dies erst nach der 
vollständigen Entlastung durch den Indenter möglich ist, können mit 
der klassischen Härtemessung nur rein plastische Eigenschaften 
erfasst werden. Elastische Eigenschaften sind nicht zugänglich. Die 
Genauigkeit der Messung der Kontaktfläche ist dabei durch die Auflö-
sung des verwendeten Mikroskops begrenzt.  
1914 wurde erstmals die Abhängigkeit zwischen Last und Eindringtiefe 
für die Berechnung der Härte verwendet [136]. Dies legte den Grund-
stein für die Weiterentwicklung der klassischen Härtemessung bis zur 
instrumentierten Eindringprüfung. Dabei werden beim Be- und Entlas-
ten des Materials Last und Eindringtiefe simultan aufgezeichnet (siehe 
Abbildung 2.2) und zur Ermittlung der Materialkennwerte verwendet. 
Die wichtigsten Parameter sind die maximale Last Pmax, die Eindringtie-
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fe bei maximaler Last hmax und die Kontaktsteifigkeit S. hf ist die 
Eindringtiefe nach der Entlastung.  
 
Abbildung 2.2: Schematische Darstellung einer Last-Eindringtiefekurve 
nach [137] mit den Parametern maximale Last Pmax, Eindringtiefe bei 
maximaler Last hmax, Kontaktsteifigkeit S, und die Eindringtiefe nach 
der Entlastung hf. 
 
Die kontinuierliche Aufnahme der Messdaten bringt im Vergleich zur 
klassischen Härtemessung verschiedene Vorteile mit sich. Zum Bei-
spiel können in einer Messung zusätzlich zu den plastischen Materi-
aleigenschaften die elastischen Eigenschaften aus der Entlastungskur-
ve gewonnen werden. Zudem können optisch nicht mehr auflösbare 
Kontaktflächen z.B. bei kleinen Eindringtiefen oder dünnen Schichten 
ausgewertet werden. Dies ermöglicht die, heute allgemein als Nano-
indentation bezeichnete, instrumentierte Eindringprüfung in nanoska-
ligen Dimensionen. Sie ist in den letzten Jahren eine sehr häufig 
angewendete Standardmethode geworden, um Härte und E-Modul 
von Materialien auf kleiner Größenskala zu messen. Im Folgenden 
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wird die Ermittlung von E-Modul und Härtewerten aus den gemesse-
nen Last- und Verschiebungsdaten ausführlich erklärt. 
Basierend auf der Hertz´schen Kontakttheorie für sphärische Indenter 
[138], entwickelte Sneddon [139] die elastische Kontakttheorie unter 
Berücksichtigung anderer Indentergeometrien weiter. Er konnte 
zeigen, dass bei rotationssymmetrischen Indentern für die Abhängig-
keit der Last P von der Eindringtiefe h im rein elastischen Fall gilt: 
 Sneddon
m
Sneddon hP α= , (7) 
wobei αSneddon die Sneddon-Konstante und mSneddon der Sneddon-
Exponent sind. Der Exponent mSneddon beträgt z.B. bei kegelförmigen 
Indentern 2, bei Kugelindentern (Hertz´scher Kontakt) 1,5 und bei 
zylindrischen Prüfkörpern 1. Des Weiteren definierte er die Kontakt-
steifigkeit S als Ableitung der Last nach der Eindringtiefe zu Beginn der 
Entlastung (siehe Gleichung (8)) [140]. Sie wird aus der Steigung einer 
linearen Anpassung an die oberen ca. 10 % der Entlastungskurve 
erhalten (siehe Abbildung 2.2). Aus Sneddons Arbeiten folgt die für die 
Nanoindentation wichtige Sneddon-Gleichung (Gleichung (8)), mit der 
für alle axialsymmetrischen Indenter der reduzierte E-Modul E
*
 







δ == . (8) 
Ursprünglich für axialsymmetrische Indentergeometrien entwickelt, ist 
dieser Ausdruck (unter Anpassung der Flächenfunktion für die Kon-
taktfläche Ac) auch für jede weitere Geometrie anwendbar [125, 141]. 
Im weiteren Verlauf dieser Arbeit wird allerdings nur auf die Berko-
vich-Geometrie eingegangen. Die ideale Geometrie einer Berkovich-
Spitze wird durch  




25,24 cc hA =  (9) 
beschrieben. Dabei ist Ac die kalibrierte Kontaktfläche und hc die 
Kontakttiefe. Es lässt sich bei der Herstellung der Indenterspitzen 
nicht vermeiden, dass eine gewisse Abweichung zwischen idealer und 
realer Indentergeometrie besteht. Da die Kontaktfläche sowohl in die 
Auswertung der Härte als auch in die Berechnung des E-Moduls 
eingeht, ist eine durch gute und sorgfältige Spitzenkalibrierung ange-
passte Kontaktflächenfunktion für den Erhalt zuverlässiger Materialda-
ten unerlässlich [142]. Die Kalibrierung der Kontaktfläche erfolgt 
üblicherweise an einem geeigneten Material mit bekannten Eigen-
schaften wie z.B. Quarz. Dieses ist amorph, elastisch isotrop und zeigt 
keinerlei Verfestigung.  
Zur Berücksichtigung der Abweichungen von der idealen Spitzengeo-
metrie werden die Korrekturfaktoren C1 – C8 verwendet, um die 
kalibrierte Kontaktfläche Ac einer Indenterspitze mit Berkovich-
Geometrie zu ermitteln [137]. Sie kann als Funktion der Kontakttie-



























Aus den Gleichungen (9) und (10) geht hervor, dass für die Kalibrie-
rung der Kontaktfläche nicht die gemessene Eindringtiefe h, sondern 
die Kontakttiefe hc verwendet wird. Die gemessene Eindringtiefe setzt 
sich, wie in Abbildung 2.3 gezeigt, additiv zusammen aus der Kontakt-
tiefe hc und dem Abstand der Oberfläche vom ersten Materialkontakt 
des Indenters hs: .sc hhh +=   




Abbildung 2.3: Schematischer Querschnitt eines Indents für eine 
konische Indentergeometrie nach [137]. 
Die Eindringtiefe h wird verwendet um, mit Hilfe der Geometriekon-
stanten εg, die von der Indentergeometrie abhängt und für Berkovich-





hh gc ε+= . (11) 
Die Effekte eines nicht starren Indenters auf die Last-
Verschiebungskurve können effektiv durch die Einführung eines 
reduzierten E-Moduls E
*
 berücksichtigt werden, welcher die elasti-
schen Eigenschaften des Indenters (E-Modul Ei und Poissonzahl νi des 
Indenters) mit denen der Probe (E-Modul E und Poissonzahl ν der 







νν −+−= . Die Poissonzahl von 
Nickel, die für alle in dieser Arbeit durchgeführten Berechnungen 
verwendet wurde, ist 0,31. Die Härte H eines Materials kann aus dem 
surface profile after 
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Verhältnis der wirkenden Last P und der Kontaktfläche Ac folgender-




H = . (12) 
Die gängigste Auswertemethode für elastisch-plastische Materialien 
wurde von Oliver & Pharr beschrieben [125, 137]. Sie basiert auf den 
Arbeiten von Sneddon und beschreibt die Lastabnahme zu Beginn der 
Entlastung im Unterschied zu Sneddon nicht durch einen linearen, 




&)(& −= . (13) 
Durch Differenzieren nach der Eindringtiefe wird daraus die Kontakt-
steifigkeit S bestimmt. Die Parameter AO&P, mO&P und hf werden dabei 
als Fitparameter angenommen. Aus der so ermittelten Kontaktsteifig-
keit ist über Gleichung (8) der E-Modul zugänglich und unter Verwen-
dung der Last aus Gleichung (13) kann mit Gleichung (12) die Härte 
ermittelt werden. Das verwendete Ac ist dabei die kalibrierte Kontakt-
fläche (vgl. Gleichung (10)). 
Zusätzlich ist bei der Nanoindentation die Verwendung der CSM-
Methode (engl.: Continuous stiffness measurement, CSM) möglich, 
bei der dem Lastsignal ein AC Signal mit kleiner sinusförmiger Schwin-
gung überlagert wird und dabei die Verschiebung von Amplitude und 
Phase gegenüber der Tiefenmessung gemessen wird. Die grundlegen-
de Überlegung ist, dass die Amplitude der Oszillation so klein ist, dass 
der Verlauf des Last- und Eindringtiefensignals nicht beeinflusst wird. 
Üblicherweise wird daher eine Amplitude von 1-2 nm verwendet. Die 
Oszillation der Last führt an jedem Punkt der Kurve zu einer kurzen 
Entlastung des Materials, aus der die Steifigkeit berechnet werden 
kann. Bei der dynamischen Auswertung von CSM-Daten wird die 
kontinuierlich ermittelte Steifigkeit mit der zugehörigen Last während 
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des Belastungssegments für die Berechnungen der Materialkennwerte 
verwendet. Ein großer Vorteil der CSM-Methode ist die Möglichkeit, 
mit nur einem Indentationsversuch Informationen über die gesamte 
Eindringtiefe zu erhalten.  
 
2.3.2 Indentationsgrößeneffekt 
Wenn man annimmt, dass Plastizität durch klassische kontinuumsme-
chanische Konzepte ohne innere Längenskala beschrieben werden 
kann, sollte sich die Härte unabhängig von der Eindringtiefe verhalten. 
Bei kristallinen Metallen wird jedoch häufig ein sog. Indentationsgrö-
ßeneffekt (ISE) beobachtet, der durch eine, bis auf ein konstantes 
Niveau, abnehmende Härte mit zunehmender Eindringtiefen gekenn-
zeichnet ist [83, 112, 145-150] (siehe Schemazeichnung in  
Abbildung 2.4).   
Erste Beobachtungen eines ISE wurden bei Vickersmessungen mit 
optischer Vermessung der Kontaktfläche gemacht [151-153]. Diese 
experimentellen Beobachtungen führten, unter Verwendung ver-
schiedenster Spitzengeometrien wie pyramidalen oder sphärischen 
Indentern, zu zahlreichen Forschungsaktivitäten, um den ISE zu 
erklären. 
 




Abbildung 2.4: Schematische Darstellung des Indentationsgrößenef-
fekts (ISE).  
 
Im Gegensatz zu sphärischen Geometrien erzeugen Berkovich-
Indenter, wegen ihrer Selbstähnlichkeit, unabhängig von der Kontakt-
tiefe stets das gleiche Verzerrungsfeld im Material. Dies führt zu einer 
konstant eingebrachten mittleren plastischen Dehnung von ca. 8 %, 
die nur vom Öffnungswinkel der Pyramide abhängig ist. Daher wird für 
selbstähnliche Indentergeometrien kein Größeneffekt erwartet. 
Dennoch konnte sowohl mit sphärischen als auch mit pyramidalen, 
geometrisch selbstähnlichen Prüfkörpern [6, 83, 154-160] bei ver-
schiedenen Metallen [147, 148, 161, 162], Keramiken [162-164] und 
Halbleiter-Materialien [165] ein ISE nachgewiesen werden. In weite-
ren experimentellen Studien wurde gezeigt, dass Materialien mit 
bestehender hoher Versetzungsdichte, wegen ihrer sehr kleinen 
internen Längenskala, keinen oder keinen ausgeprägten ISE aufwei-
sen. Beispiele sind mittels schwerer plastischer Verformung (engl.: 
severe plastic deformation, SPD) hergestellte, ultrafeinkörnige Metalle 
[145] oder amorphe Materialien wie Quarz [137, 140]. 
Erste Erklärungen des ISE sahen die Ursachen in Probenpräparation 
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Oberfläche [112, 155]) und Oberflächenkontaminationen [166], 
insbesondere mit Oxiden [167]. Aber auch Reibung zwischen Indenter 
und Probe [168] und eine unzureichende Kalibrierung der Indenter-
spitze können zum Auftreten des ISE beitragen. Diese Probleme sind 
keineswegs bereits gelöst, können jedoch heutzutage durch deutlich 
verbesserte oder neue Präparationsverfahren, wie z.B. Elektropolieren 
oder chemisches Ätzen der Probenoberfläche, und durch eine viel 
höhere Genauigkeit bei der Spitzenherstellung stark eingedämmt 
werden. Beim Durchführen der Experimente muss diesen möglichen 
Fehlerquellen mit großer Sorgfalt begegnet werden. Doch selbst bei 
perfekt präparierten metallischen [146] und ionischen [169] Proben 
kommt es vor, dass die Härte bei kleineren Eindringtiefen höhere 
Werte annimmt.  
In der Vergangenheit wurden verschiedene mechanisch basierte 
(Härtungsmechanismen durch Versetzungsbewegungen) [149, 170-
172] oder phänomenologisch basierte Konzepte vorgestellt, um das 
Verformungsverhalten von Metallen während eines Indentationsver-
suchs, durch die Einführung eines materialabhängigen Längenparame-
ters in die Kontinuumsplastizität [173, 174], zu beschreiben [112].  
Der Fokus lag auf kristallinen Materialien, bei denen die Verformung 
über Versetzungsbewegungen stattfindet und Wechselwirkungen 
zwischen Versetzungen die Festigkeit bestimmen. Beim Vergleich 
sphärischer und pyramidaler Spitzengeometrien wurde die Verset-
zungsdichte der geometrisch notwendigen Versetzungen (GND) 
genutzt, um die Geometrien über ähnlich große, im Material einge-
brachte effektive plastische Dehnungen zu vergleichen [159]. Neuere 
Untersuchungen schreiben die hohen Härten bei kleinen Eindringtie-
fen der geringen Versetzungsdichte zu, während die konstante Härte 
bei großen Eindringtiefen mit einem Gleichgewicht aus Verfestigung 
und dynamischer Erholung erklärt wird [175]. Das meistbenutzte 
mechanistische Modell zur Beschreibung des Indentationsgrößenef-
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fekts stellt jedoch das Nix-Gao-Modell [149] dar. Es ist für Einkristalle 
gültig und wird im Folgenden näher erläutert. 
Spannungsgradienten und die damit verbundenen geometrisch 
notwendigen Versetzungen stellen den Ursprung des ISE dar [173]. 
Nix und Gao [149] nahmen an, dass eine kompatible plastische Ver-
formung ohne Porenbildung durch die Bildung und Bewegung geo-
metrisch notwendiger Versetzungen [24] innerhalb der plastischen 
Zone ermöglicht wird. Gleichzeitig liegen statistisch gespeicherte 
Versetzungen (engl.: statistically stored dislocations, SSD) im Material 
vor. Die totale Versetzungsdichte ρtotal setzt sich additiv aus den 
Dichten geometrisch notwendiger ρGND und statistisch gespeicher-
ter ρSSD Versetzungen zusammen: SSDGNDtotal ρρρ += . 
 
Abbildung 2.5: Schematische Darstellung der geometrisch notwendi-
gen Versetzungen, die durch die plastische Verformung bei der Nano-
indentation gebildet werden. Es entspricht h der Eindringtiefe, a dem 
Indenterradius und ϴ dem Winkel zwischen Indenter- und Probenober-
fläche. 
 
Mit den Annahmen einer selbstähnlichen Indentergeometrie, des 
Vorhandenseins von SSD im Material und, dass die GND nur in einem 
hemisphärischen Bereich (plastische Zone) unter dem Indenter mit 
dem Radius a entstehen (siehe Abbildung 2.5), wird die Dichte der 
GND ρGND beschrieben durch )2/()tan3(
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der Burgersvektor des untersuchten Materials. Die Härte H ist mit der 
Spannung σ über die Taborgleichung und die Spannung mit der 
totalen Versetzungsdichte über die Orowan-Taylorgleichung 
totalGbH ρασ 33/ ==  verbunden. Dabei ist α eine Konstante 
und G der Schubmodul. Die Dichte der GND ist invers proportional zur 













HH . (14) 
Dabei ist H0 die intrinsische Härte bei der infiniten, gegen unendlich 
gehenden, Eindringtiefe und h
*
 ein Längenparameter, der von der 
Geometrie des Indenters und vom Material selbst abhängt [149]. Er ist 
ein Maß für den Abstand zweier Hindernisse im Einkristall [173] und 
wird häufig als mittlere freie Weglänge einer Versetzung [22, 149, 
176, 177] bezeichnet. Da im Einkristall keine Korngrenzen vorliegen, 
hängt h
*
 daher nur von der im Material vorhandenen Versetzungs-
dichte (SSD und GND) und der Fremdatomkonzentration ab.  
Es wurde weiterhin beobachtet, dass der ISE stark von mikrostruktu-
rellen Parametern wie zum Beispiel Korngröße und Versetzungsdichte 
des Materials abhängt [6]. Auch hat die Größe der plastischen Zone 
einen großen Einfluss auf den ISE. In der Literatur werden plastische 
Zonen beobachtet, die die im Nix-Gao-Modell angenommene Größe 
zum Teil deutlich übersteigen [112, 145, 146] oder von der Kristallori-
entierung beeinflusst [178] sind. Die Annahme des Nix-Gao-Modells 
für die Größe der plastischen Zone ist daher nicht immer erfüllt.  
Um die Härte vom ersten elastischen Kontakt bis zur tiefenunabhängi-
gen Härte [112] zu beschreiben, ist die Berücksichtigung des Speicher-
volumens der GND innerhalb der plastischen Zone [145, 179] von 
großer Bedeutung. In [145] wird, wie nachfolgend dargestellt, ein 
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Korrekturfaktor f eingeführt, der die tatsächliche Größe der plasti-
schen Zone beschreibt. Die Nix-Gao-Gleichung mit Verwendung der 
Versetzungsdichten, des Taylor-Faktors M = 3, des Constraint-Faktors 
c
*
 = 2,8, der Konstante α = 0,5, des Schubmoduls G = 76 GPa, und des 
Burgersvektors b = 0,1762 nm von Nickel lautet: 
 .)( 2/1* GNDSSDGbMcH ρρα +=  (15) 
Sie führt mit der zusätzlichen Annahme, dass die Dichte der GND 
direkt aus der Indentergeometrie folgendermaßen bestimmt werden 










zu einer Aussage über die Größe der plastischen Zone unterhalb des 
Eindrucks. Fasst man Gleichung (15) und Gleichung  (16) zusammen 
















* = . (18) 
Dabei ist ϴ der Winkel zwischen Indenter- und Probenoberfläche 
(19,7 ° für eine Berkovich-Spitze) und der Parameter f stellt ein Maß 
für das Volumen dar, in dem die GND bei der Verformung gebildet 
werden [180].  
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2.3.3 Dehnratenabhängige Experimente 
Die Nanoindentation wird stetig zu kleineren Dimensionen, höheren 
Temperaturen oder fortgeschritteneren Methoden weiterentwickelt. 
Mit dieser Entwicklung wird eine Untersuchung komplexerer Phäno-
mene, wie z.B. des zeitabhängigen Materialverhaltens, möglich. Als 
wesentlicher Unterschied zur konventionellen Methode wird bei der 
Messung zeitabhängiger Parameter entweder eine konstante Last 
auferlegt und die resultierende Verschiebung gemessen (Kriechen) 
[131] oder eine bestimmte Verschiebung aufgebracht und die Last als 
Funktion der Zeit (Relaxation) [13, 49, 124] ermittelt, um die visko-
elastischen Eigenschaften des Materials zu untersuchen. Verschiedene 
Methoden, Parameter der zeitabhängigen Verformung und der 
Einfluss der Temperatur werden im Folgenden näher erläutert. 
Mit Kriechexperimenten kann der Einfluss der Spannung auf die 
Kriechrate bei konstanter Temperatur untersucht werden (vgl. Kapi-
tel 2.2.3). Für die Nanoindentation bedeutet das, dass die vorgegebe-
ne Last P (engl.: constant load, CL) oder Lastrate dt
dPP =&  (engl.: 
constant rate of load, CRL) vom Indenter konstant gehalten wird. In 
beiden Fällen wird die Eindringtiefe des Indenters h über der Zeit t 
gemessen. Daraus ergibt sich die Kriechrate ε̇ (siehe Abbildung 2.6 a)).  
Die ermittelte Härte wird in eine Spannung umgerechnet. Hierbei 
nutzt man den Zusammenhang von Härte H und Fließspannung σf 
über einen Constraint-Faktor c
*




Dieser ist nur von der Spitzengeometrie abhängig. Die Spannung bei 
der repräsentativen Dehnung wird im Folgenden als „Äquivalente 
Spannung σä“ bezeichnet. Damit ist es möglich, erhaltene Daten 
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verschiedener Messmethoden und verschiedener Materialien ver-
gleichbar zu machen.  
 
Abbildung 2.6: Schematische Darstellung verschiedener Nanoindenta-
tionsversuche: a) Kriechen, b) Dehnratenwechsel, c) Spannungsrelaxa-
tion.  
 
Da Indentationskriechversuche sehr einfach durchführbar sind, wur-
den sie, auch unter Anwendung der CSM-Methode mit kontinuierli-
cher Messung der Kontaktsteifigkeit [8], vielfach verwendet [10, 11, 
148, 182]. Das Kriechverhalten ist abhängig von Material und Maxi-
mallast im Experiment. Dabei verändert sich nicht nur die maximale 
Eindringtiefe, sondern auch der Beginn der Entlastungskurve, sodass 
die Berechnung der Kontaktsteifigkeit und damit die Berechnung des 
E-Moduls und der Härte beeinflusst werden.  
Die meisten Nanoindentationskriechexperimente an Metallen wurden 
bei geringen Temperaturen und mit vergleichsweise kurzen Haltezei-
ten durchgeführt [131, 183-185]. Im einachsigen Zugversuch können 
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schen Skala, also über mehrere Körner gemittelt, verfolgt werden 
[118, 186]. Mit der Nanoindentation ist eine Untersuchung auf einer 
lokalen Skala möglich. Dadurch kann auch eine Untersuchung kleiner 
Probenvolumen, dünner Schichten oder des Verhaltens einzelner 
Körner im Polykristall erfolgen. 
Wird mit der Nanoindentation der Einfluss der Dehnrate auf die 
Spannung bei konstanter Temperatur untersucht, so führt das zu 
Indentationsversuchen mit konstanter Dehnrate (CSR). Hierbei wird 
ein selbstähnlicher Indenter derart belastet, dass die Lastrate dividiert 
durch die Last, die sogenannte Indentationsdehnrate, konstant gehal-
ten wird: .konstP
P =&  [50]. Die effektive Dehnrate Iε&  kann aus 
dem Quotienten von Eindringrate dtdhh /=&  und Eindringtiefe h 
berechnet werden und ist im lastgeregelten Fall über folgenden 











1≈=ε . (20) 
Aus Gleichung (20) geht hervor, dass durch die Vorgabe eines kon-
stanten Ṗ/P-Verhältnisses eine konstante effektive Dehnrate einge-
stellt werden kann. Bei der Verwendung der Methode mit konstanter 
Dehnrate müssen viele unterschiedliche Indentationsversuche mit 
jeweils konstanter effektiver Dehnrate durchgeführt werden, um die 
Dehnratenabhängigkeit eines Materials zu bestimmen [187, 188].  
Durch implementierte Dehnratenwechsel während eines einzelnen 
Indentationsversuchs, die sogenannten Dehnratenwechselversuche 
(engl.: strain rate jump, SRJ), kann die Messung mit unterschiedlichen 
Dehnraten an derselben Stelle erfolgen. Dies reduziert die Streuung 
der Daten, die durch unterschiedliche Mikrostrukturen der Messstel-
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len hervorgerufen werden können, erheblich [9]. Bei einem Dehnra-
tenwechselversuch, wie er schematisch in Abbildung 2.6 b) dargestellt 
ist, wird die auferlegte Dehnrate abrupt verändert und der resultie-
rende Härteunterschied aufgenommen. So können während eines 
einzelnen Indentationsversuchs Indentationsdaten bei verschiedenen 
Dehnraten erhalten werden. 
Die Dehnratenabhängigkeit m kann entweder aus einem Dehnraten-
wechselversuch oder aber zeitintensiver aus vielen Versuchen mit 
konstanter aber unterschiedlicher Dehnrate ermittelt werden [31, 
126, 189, 190]. Für Dehnratenwechselversuche wird sie in dieser 











∂= HmSRJ  (21) 
berechnet werden. 
Das Aktivierungsvolumen V kann, sowohl aus Dehnratenwechsel- als 
auch aus Kriechversuchen, über folgenden Zusammenhang bestimmt 















TkV B . (22) 
Das Aktivierungsvolumen wird über die Gleichung TkmVH B33=  
und Gleichung (19) mit der Dehnratenabhängigkeit in Verbindung 
gebracht [56] und ein inverser Zusammenhang der beiden Größen 
wird deutlich. Unter Annahme einer konstanten Mikrostruktur kann 
das Aktivierungsvolumen berechnet werden. Dieses gibt einen Hin-
weis auf die im Material vorliegenden Verformungsmechanismen (vgl. 
Kapitel 2.2). 
Die zeitabhängige Spannungsabnahme bei konstanter Verformung 
nennt man Spannungsrelaxation. Mit Spannungsrelaxationsversuchen 
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ist es möglich, Materialeigenschaften bei konstanter Mikrostruktur zu 
ermitteln [49]. Ziel eines Spannungsrelaxationsversuchs [193] ist es, 
die Spannungsentwicklung bei konstant gehaltener Dehnung ε aufzu-
nehmen (siehe Abbildung 2.6 c)). Diese ist sowohl von der anliegen-
den Spannung als auch von der Temperatur abhängig. Eine Erhöhung 
dieser Parameter führt zu einem beschleunigten Relaxationsverhalten 
im Material. Im Versuch wird eine Probe bei konstanter Temperatur 
zunächst einer Verformung unterworfen, üblicherweise einer Deh-
nung mit konstanter Geschwindigkeit. Bei einem bestimmten Dehn-
wert wird nicht weiter belastet. Ab diesem Zeitpunkt wird das zeitliche 
Abklingen der Spannung, also die Spannungsrelaxation des Materials, 
gemessen. In dem Maße, in dem die durch die Belastung eingebrachte 
elastische Verzerrung in der Probe abgebaut wird, geht auch die 
Spannung σ bzw. die Last P zurück. Die für Spannungsrelaxationsver-
suche typische exponentielle Abnahme der Spannung mit der Zeit 
(siehe Abbildung 2.6 c)) ist durch folgende Gleichung beschrieben [49, 










TkB 1lnτ . (23) 
Dabei ist ∆τ die relative Spannungsabnahme, t die Zeit und c eine 
Zeitkonstante. Wie aus Indentationskriechexperimenten und Dehnra-
tenwechselversuchen ist auch aus diesen Versuchen das Aktivierungs-
volumen V zugänglich.  
 
2.3.4 Indentation bei erhöhten Temperaturen 
Bei Raumtemperatur ist das Indentationsverfahren in den letzten 
Jahrzehnten zu einem Standardverfahren geworden, um schnell und 
genau Materialien und ihre mechanischen Eigenschaften charakteri-
sieren zu können. Wie alle mechanischen Eigenschaften sind auch 
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Härte und E-Modul temperaturabhängig und die Erweiterung der 
Nanoindentation hin zu hohen Temperaturen ist ein aktuell stark 
frequentiertes Forschungsgebiet.  
Für erste Versuche wurde eine komplette Nanoindenteranlage in 
einen temperaturkontrollierten Raum gestellt, um bei 34 °C Messun-
gen an niedrig schmelzendem Selen durchzuführen, das wegen seiner 
hohen homologen Temperatur ein geeignetes Probenmaterial dar-
stellte [184]. In den letzten Jahrzehnten hat sich die Hochtemperatur-
Nanoindentation sehr schnell weiterentwickelt, hin zu höher schmel-
zenden und daher technisch wichtigen Materialien wie Eisen, Nickel 
und Kupfer. Die Hochtemperatur-Nanoindentation eröffnet viele neue 
wissenschaftliche Möglichkeiten wie z.B. die Untersuchung thermisch 
aktivierter Prozesse. Die Entwicklung wurde immer wieder von ver-
schiedenen Autoren festgehalten [195-204]. Kommerziell verfügbare 
Systeme liefern bis Temperaturen von ca. 800 °C verlässliche Daten 
[146]. Allerdings werden Messungen bei höheren Temperaturen noch 
immer durch die technischen Möglichkeiten, wie z.B. Aufbringung der 
Temperatur, Temperaturkonstanz, Temperaturdifferenz von Indenter-
spitze und Probe, Degradation des Spitzenmaterials und die thermi-
sche Beeinflussung der Verschiebungsmessung, limitiert.  
Im Laufe der Entwicklungen haben sich zwei gängige Methoden der 
Hochtemperatur-Nanoindentation herauskristallisiert. Bei der ersten 
Methode wird die Probe auf eine beheizte Platte aufgebracht, wäh-
rend die Spitze mit thermisch isoliertem Schaft selbst nicht beheizt 
wird. Um die Spitze auf die Temperatur der Probe zu bringen, wird sie 
vor dem Test über einen längeren Zeitraum, mit einer geringen 
konstanten Last, mit der Probenoberfläche in Kontakt gebracht [205]. 
Der zweite Ansatz sieht einen vollständig isothermen Kontakt zwi-
schen Spitze und Probe vor [198], welcher von großer Wichtigkeit ist. 
Probe und Spitze werden gleichermaßen aktiv geheizt [150, 189]. 
Heutzutage stehen Literaturdaten verschiedener Materialien und 
Testmethoden, darunter Mikrodruckversuche bis 700 °C, zur Verfü-
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gung, bei denen z.B. E-Modul und Fließspannung von Nickel-
Mikrosäulen konsistent zu bekannten Literaturwerten gemessen 
wurden [199, 203]. In Versuchen an Al2O3 konnte mittels Hochtempe-
ratur-Nanoindentation wie erwartet eine Abnahme der Härte mit 
zunehmender Temperatur nachgewiesen werden. Eine Übersicht über 
den aktuellen Stand der Technik sowie zukünftige Herausforderungen 
gibt [202]. 
Das Auftreten thermisch bedingter Abweichung in der Verschie-
bungsmessung beeinflusst maßgeblich die Messung der korrekten 
Eindringtiefe. Dies könnte eine Erklärung für die große Streuung der 
bisher für Kriechversuche in der Literatur erfassten Daten sein [10]. 
Speziell bei höheren Testtemperaturen und langen Messzeiten nimmt 
der thermische Einfluss auf die Messdaten signifikant zu und muss 
durch eine sorgfältige Auswertung und Korrektur der Daten berück-
sichtigt werden. 
Weitere Schwierigkeiten sind vor allem Probenoxidation [197], Degra-
dation der Spitze [204], Temperaturregelung und Temperaturschädi-
gung der Messelektronik. Die aktuell am häufigsten verwendeten 
Spitzen sind aus Borcarbid oder Diamant. Sie behalten auch bei hohen 
Temperaturen eine hohe Härte bei [132]. Jedoch kommt es bei der 
Indentation von Diamant in Stahl rasch zu Carbidbildung. Dies verur-
sacht eine sehr schnelle Degradation der Spitze und damit eine deutli-
che Verschlechterung der Spitzeneigenschaften. Weitere Einflüsse, die 
zu einer deutlichen Abweichung in den Messergebnissen führen 
können, sind die Geschwindigkeit und Taktung der Pumpleistung des 
Kühlwassers, welches für eine konstante Spitzentemperatur sorgt, 
sowie die Konstanz der Kühlwassertemperatur selbst. Im nachfolgen-
den Abschnitt werden verschiedene Einflussfaktoren auf Nanoinden-
terdaten behandelt. 
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2.3.5 Einflussfaktoren auf Nanoindenterdaten 
Um nur Effekte der Probe zu ermitteln, ist eine Korrektur der Maschi-
nensteifigkeit notwendig. Die aus den Last-Verschiebungsdaten 
ermittelte Kontaktsteifigkeit S ist gleich der inversen Gesamtnachgie-
bigkeit Cges. Diese setzt sich additiv aus der Nachgiebigkeit des Rah-
mens CRahmen und der Nachgiebigkeit der Probe CProbe zusammen. Es ist 
Cges = CProbe + CRahmen. Durch Einsetzen der Sneddon-Gleichung (Glei-











Wird die Gesamtnachgiebigkeit Cges über cA1  aufgetragen, so 
entspricht der y-Achsenabschnitt der erhaltenen Geraden der Rah-
mensteifigkeit. Die Gesamtsteifigkeit wird anschließend mit der 
ermittelten Rahmensteifigkeit korrigiert um die Nachgiebigkeit der 
Probe zu ermitteln. 
Weiterhin hat die Festlegung des Erstkontakts der Indenterspitze mit 
der Probenoberfläche einen Einfluss auf die Verschiebungsdaten. 
Sobald die Indenterspitze die Probe berührt steigt die Last mit der Zeit 
an. Anhand dessen wird der Nullpunkt der Verschiebungsdaten 
festgelegt. Dies sollte mit großer Sorgfalt geschehen.  
Einen weiteren Einfluss auf die Verschiebungsdaten hat die Rauheit 
der Proben. Bei Oberflächenunebenheiten in der Größenordnung der 
Indentergeometrie kann es vorkommen, dass die Indenterspitze 
einmal auf einem „Berg“ und einmal in einem „Tal“ auf der Probe 
aufsetzt. Beides spiegelt nicht die tatsächliche Oberfläche wieder und 
führt zu einer Veränderung der Verschiebungsdaten. Dieser Effekt 
kommt vor allem bei pyramidalen Indentergeometrien und kleinen 
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Lasten zum Tragen. Für sphärische Indentergeometrien sind die 
Einflüsse eher gering. Die Rauheit einer Oberfläche kann zum Beispiel 
über den Parameter der quadratischen Rauheit Rq quantifiziert wer-










Dabei ist ln die Gesamtmessstrecke und z(x) die Amplitude als Funkti-
on der Messlänge x. Um die Oberflächengüte bzw. Rauheit einer 
Probe zu verbessern ist es üblich, die Probe einem Polierprozess zu 
unterziehen. Dabei werden Poliersuspensionen mit abnehmender 
Partikelgröße zu Hilfe genommen. Sauberes und sorgfältiges Arbeiten 
ist unbedingt notwendig, um ein gutes Ergebnis zu erzielen. Nano-
indentationsdaten zeigen auch eine starke Abhängigkeit von der Art 
der Präparation. Durch mechanisches Polieren wird eine mehr oder 
weniger starke Defektschicht in die Probenoberfläche eingebracht [5]. 
Um den Einfluss dieser verfestigend wirkenden Defektschicht zu 
reduzieren empfiehlt es sich, einen Elektropolierschritt anzuhängen.  
Einen signifikanten Einflussfaktor stellt bei allen Methoden die Mess-
zeit und damit der Einfluss der thermisch induzierten Abweichung in 
der Verschiebungsmessung dar. Dies ist dem Aufbau des Nanoinden-
tationssystems geschuldet, da die Aufnahme der Verschiebung nicht 
direkt an der Probe, sondern mittels kapazitiven Wegaufnehmers in 
der Säule des Indentationskopfes stattfindet. Die gemessene Ver-
schiebung enthält neben der Verschiebung der Indenterspitze zusätz-
liche, nicht werkstoffspezifische Anteile. Dies führt eventuell zu 
großen, schwer zu berücksichtigenden systematischen Fehlern in den 
Messergebnissen [206]. Je länger die Haltezeit und damit die Dauer 
einer Messung sind, desto größer sind die Ungenauigkeiten in den 
Messergebnissen. Um dies zu quantifizieren wird in aller Regel bei 
Erreichen von 90 % der Entlastung ein Haltesegment mit konstanter 
Last in die Messung eingefügt. Mit der dabei ermittelten Driftrate 
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(lineare Abschätzung der Verschiebungs-Zeit-Daten aus dem Halte-
segment) werden die Verschiebungsdaten anschließend korrigiert.  
Um die Beeinflussung der Last- und Verschiebungsdaten durch Er-
schütterungen während der Messung zu reduzieren bzw. zu vermei-
den, sind die verwendeten Geräte auf aktiv gedämpften Probenti-
schen gelagert. Grundsätzlich ist die Last jedoch eine sehr zuverlässige 
Messgröße und deutlich weniger fehlerbehaftet als die Verschie-
bungsmessung. Ihr Fehler wird nur durch die Genauigkeit bestimmt, 
mit der die Last auf die Probe aufgebracht werden kann. Dies wird bei 
der Erklärung der verwendeten Geräte in Kapitel 3.2.1 näher be-
schrieben.  
Neben einer unzureichenden Kontaktflächenkalibrierung der Inden-
terspitze, können zwei weitere Effekte, Pile-Up und Sink-In (vgl. 
Abbildung 2.7), die Bestimmung der Kontaktfläche beeinflussen [142] 
und zu einer Veränderung der ermittelten Daten führen. Unter Pile-Up 
versteht man einen plastischen Aufwurf um den verbleibenden 
Eindruck herum an der Materialoberfläche, während es beim Sink-In 
zu einem verstärkten Einsinken des Eindrucks gegenüber der Oberflä-
che kommt. Auftreten und Größe der beiden Effekte werden von zwei 
Dingen maßgeblich bestimmt. Zum einen vom E/H-Verhältnis und zum 
anderen vom Verfestigungsverhalten des zu untersuchenden Materi-
als. Betrachtet man dasselbe kfz Metall (z.B. Nickel), so bleibt der E-
Modul konstant und der auftretende Kontaktflächeneffekt ist abhän-
gig von der Härte des Materials, die wiederum maßgeblich durch die 
Korngröße beeinflusst wird.  




Abbildung 2.7: Schematischer Querschnitt eines Indents unter Last zur 
Darstellung von Pile-Up (links) und Sink-In (rechts) für eine konische 
Indentergeometrie zusammengeführt aus [137] und [207]. 
 
In kfz Metallen kleiner Korngrößen werden die Versetzungen durch 
die vielen Korngrenzen in ihrer Bewegung sehr stark eingeschränkt. Es 
kommt zu einer Härtesteigerung, die mit dem Hall-Petch-Effekt erklärt 
werden kann. Diese Materialien zeigen, im Vergleich zu grobkörnigem 
Material, wenig bis keine Verfestigung und besitzen ein kleines 
E/H-Verhältnis. Bei der Indentation kommt es zu einem starken 
Materialaufwurf (Pile-Up) entlang der Flanken des Indenters [207]. 
Dadurch ist die tatsächliche Kontakttiefe größer als die gemessene 
Eindringtiefe, was zu einer Unterschätzung der Kontaktfläche aus den 
gemessenen Last-Verschiebungsdaten um bis zu 60 % führen kann 
[208]. Die mechanischen Eigenschaften des untersuchten Materials 
werden überschätzt.  
Im Gegensatz dazu weisen kfz Metalle großer Korngrößen ein starkes 
Verfestigungsverhalten auf und besitzen ein hohes E/H-Verhältnis. 
Versetzungsbewegung ist im Vergleich zu kleinen Körnern sehr einfach 
und ohne große Einschränkungen möglich. Die Verformung wird von 
einem großen Materialvolumen getragen und die plastische Zone 
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reicht weit ins Material hinein. Ein, im Vergleich zu kleinen Korngrö-
ßen viel geringeres Materialaufwurfverhalten an den Eindruckrändern 
tritt auf. Dies zieht einen geringeren Pile-Up bzw. einen negativen 
Materialaufwurf (sogenannter „Sink-In-Effekt“) nach sich [142, 207]. 
Die tatsächliche Kontakttiefe ist folglich kleiner als die gemessene 
Eindringtiefe. Härte und E-Modul werden unterschätzt. Eine Möglich-
keit, diese Kontaktflächeneffekte zu berücksichtigen wird in [209] 
genannt. Darin wird ein Power-law-Ansatz für die Quantifizierung des 
Pile-Up bzw. des Sink-In vorgeschlagen um die Auswirkungen auf den 
ISE vorherzusagen. Dieser Ansatz wird in der vorliegenden Arbeit 
jedoch nicht angewendet. Sowohl Pile-Up als auch Sink-In werden in 
der Oliver & Pharr-Methode nicht berücksichtigt. Da die Kontakttie-
fe hc quadratisch in die Berechnung der Kontaktfläche eingeht, sollte 
der durch Pile-Up oder Sink-In verursachte Unterschied zwischen h 
und hc bei der Interpretation von Nanoindentationsdaten sorgfältig 






3 Experimentelle Methoden 
Diese Arbeit hat das Ziel, den Korngrenzeneinfluss auf mechanische 
und zeitabhängige Eigenschaften kubisch flächenzentrierter Metalle, 
anhand des Modellmaterials Nickel, sowohl mittels bekannter Stan-
dardmethoden als auch mit einer neu entwickelten Spannungsrelaxa-
tionsmethode, ausführlich zu untersuchen. Zusätzlich werden Ein-
flussgrößen auf Nanoindentationsdaten wie z.B. Oberflächenpräpara-
tion, Anwendung der CSM-Methode und verschiedene 
Auswertemethoden an denselben Nickelproben für drei verschiedene 
Korngrößen charakterisiert. 
In diesem Kapitel werden die experimentellen Details ausführlich 
beschrieben. Das Kapitel ist in zwei Unterkapitel aufgeteilt. Das erste 
erläutert die Präparation und Charakterisierung der Proben, während 
sich das zweite Kapitel den durchgeführten Nanoindentationsversu-
chen widmet.  
 
3.1 Probenpräparation und -charakterisierung 
Für diese Arbeit wurden nanokristalline (nc) und ultrafeinkristalline 
(ufc) Nickelproben mit einer Reinheit von 99,5 % bzw. 99,9 % von der 
Firma Integran Technologies Inc. durch elektrolytische Abscheidung 
hergestellt. Die mikrokristallinen (mc) gewalzten Proben mit einer 
Reinheit von 99,9 % stammten von der Firma Goodfellow. Die Proben 
mit einer Dicke von ca. 150 µm wurden auf ein Maß von ca. 
1,5 cm x 1 cm beschnitten, die Ecken rundgefeilt und anschließend mit 
einem Cyano-Acrylat-Standardkleber auf einen Standard-Probenhalter 
aus Aluminium aufgeklebt. Der Probenhalter ist für den Einbau in die 
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beiden verwendeten Nanoindenter (Nanoindenter XP, MTS, Eden 
Praire, MN, USA und Nanoindenter G200, Keysight Technologies, 
Chandler, AZ, USA) gleichermaßen geeignet. Die Proben wurden von 
Hand mit Hilfe rotierender Schleifscheiben verschiedener Körnungen 
geschliffen und sehr vorsichtig bis zu einem finalen Schritt von 1 µm 
Diamant Suspension manuell poliert. An den so präparierten Proben 
wurde zunächst der Einfluss der oberflächlichen Verformungsschicht 
auf die Nanoindentationsdaten untersucht. Anschließend wurden die 
Proben mit 0,05 µm Aluminiumoxid-Suspension ca. 3 h mit einer 
Vibrationspoliermaschine (Vibromet 2, Buehler, Uzwil, Schweiz) 
vibrationspoliert, um die, durch die mechanische Politur eingebrachte, 
Verformungsschicht auf der Probenoberfläche weitgehend abzutra-
gen. Sie wurden danach noch einmal derselben Messprozedur wie im 
mechanisch polierten Zustand unterworfen und für alle weiteren 
Experimente verwendet. 
Für die Messungen bei erhöhten Temperaturen wurde ein am Karls-
ruher Institut für Technologie für den Nanoindenter XP entwickelter 
und gebauter Heiztisch verwendet [210]. Für die Messung mit diesem 
Heiztisch war ein anderer Probenhalter notwendig. Dazu wurde eine 
weitere Probe je Korngröße auf einen selbst gefertigten Aluminium-
halter aufgeklebt und bis zum vibrationspolierten Zustand wie oben 
beschrieben präpariert.  
Die Mikrostruktur der Proben wurde mit verschiedenen Mikroskopen 
untersucht. Für die Feststellung der Mikrostruktur des nc Nickels 
wurde ein Transmissionselektronenmikroskop (TEM; Tecnai G² F20 X-
TWIN, FEI, USA) verwendet. Die TEM-Proben wurden konventionell 
präpariert mit den in Tabelle 3.1 aufgelisteten Parametern.  
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Tabelle 3.1: Verwendete Parameter für TEM-Probenherstellung. 
Elektrolyt Elektrolyttemperatur Spannung Strom 
80 vol. % Methanol 
20 vol. % Schwefelsäure 
 19,3 °C 10 V 80 mA 
 
Vor dem Einbau wurden die Proben mit einem Plasma Cleaner (Plas-
ma Prep 5, Gala Instrumente, Bad Schwalbach, Deutschland) für 
2:30 min gereinigt. Die mittlere Korngröße wurde mittels des Flächen-
verfahrens an Hellfeld-Aufnahmen ermittelt. Dazu wurden nur Berei-
che ausgewertet, in denen die Korngrenzen gut erkennbar waren. Für 
eine belastbare Statistik sind zur Auswertung der Korngröße ca. 300 
Körner berücksichtigt worden. 
Zur Untersuchung der Mikrostruktur der mc und ufc Proben mit Hilfe 
von Elektronen- und Ionenstrahlung wurde ein Zweistrahlmikroskop 
(Nova 200 NanoLab, FEI, USA) verwendet. Wenn nicht anders be-
schrieben, wurden die Bilder generell mit einer Beschleunigungsspan-
nung von 5 kV bei einem Strom von 0,4 nA aufgenommen. Es wurde 
entweder ein Everhardt-Thornley-Detektor (ETD) oder ein Inlens-
Detektor (engl.: through-the-lens detector, TLD) verwendet. Die 
Auswertung der Korngröße erfolgte mittels Linienschnittverfahren 
[211, 212] ohne Berücksichtigung der im ufc Nickel vorliegenden 
Zwillinge.  
Die quadratische Rauheit der mechanisch und vibrationspolierten 
Proben wurde mit einem Rasterkraftmikroskop (engl.: Atomic Force 
Microscope, AFM); (Bruker Dimensions Icon, Bruker Corporation, 
Billerica, MA, USA) ermittelt. Zur Untersuchung einer Probenoberflä-
che von 75 µm x 75 µm wurde der sog. tapping mode verwendet. Die 
gemessene quadratische Rauheit der Proben betrug für alle Proben 
zwischen 3 nm und 6 nm. Ihr Einfluss auf die ermittelten Nanoinden-
tationsdaten ist damit vernachlässigbar.  




Dieses Unterkapitel ist in fünf Abschnitte gegliedert. Der erste Ab-
schnitt beginnt mit einer detaillierten Beschreibung der verwendeten 
Geräte. Im zweiten Abschnitt werden die Untersuchungen verschie-
dener Einflussfaktoren erläutert. Die Durchführung der dehnratenab-
hängigen Experimente wird im dritten Abschnitt behandelt. Im vierten 
Abschnitt werden die Entwicklung der Methode mit konstanter 
Steifigkeit und ihre Anwendung bei erhöhten Temperaturen beschrie-
ben. Der letzte Abschnitt erläutert die durchgeführten Untersuchun-
gen zum Indentationsgrößeneffekt. Am Ende des Kapitels gibt 
Tabelle 3.3 eine Übersicht über die in dieser Arbeit durchgeführten 
Messungen.  
 
3.2.1 Verwendete Geräte 
Ein Nanoindenter besteht grundsätzlich aus einem Indenterkopf, 
einem optischen Mikroskop und einem Präzisionsprobentisch, die 
über einen starren Rahmen verbunden sind (siehe schematische 
Darstellung in Abbildung 3.1). Mit dem Präzisionsprobentisch kann die 
Probe mit hoher Genauigkeit zwischen Indenter- und optischer Achse 
bewegt werden. Die Last wird über eine Magnetspule aufgebracht 
während die Eindringtiefe über kapazitive Wegaufnehmer gemessen 
wird.  




Abbildung 3.1: Abbildung des verwendeten Nanoindenters G200 mit 
schematischer Darstellung des Aufbaus eines Nanoindenters.  
 
Für die Nanoindentationsversuche wurden zwei verschiedene Geräte 
verwendet. Zum einen der Nanoindenter G200, welcher mit einem 
XP-Messkopf und einem Dynamic-Contact-Mode-Messkopf (DCM) für 
sehr kleine Lasten ausgestattet ist. Für die Messungen bei erhöhten 
Temperaturen wurde der Nanoindenter XP mit einem XP-Messkopf 
und einem selbst gebauten Heiztisch (siehe Kapitel 3.2.4) verwendet. 
Mit allen Messköpfen war die CSM-Methode möglich. Sie verfügen 
über die in Tabelle 3.2 angegebenen Kennwerte.  
Tabelle 3.2: Herstellerangaben zu den verwendeten Messköpfen XP 
und DCM [213].  
 XP-Messkopf DCM-Messkopf 
Maximale Last 500 mN 10 mN 
Lastgenauigkeit 50 nN 1 nN 
Verschiebungsgenauigkeit < 0,01 nm 0,0002 nm 
 
Während einer Messung wird fortlaufend die Temperatur innerhalb 
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Reduzierung der Umwelteinflüsse auf einem passiven Dämpfungstisch 
gelagert ist. Die Maschinensteifigkeit und die Federkonstanten wur-
den regelmäßig überprüft und kalibriert, ebenso wurden die verwen-
deten Spitzen an amorphem Quarzglas mit bekannten mechanischen 
Eigenschaften (E = 74,5 GPa, ν = 0,18) nachkalibriert. Für die Messung, 
Datenerfassung und -auswertung wurde die Software TestWorks 4 
bzw. Nanosuite und Origin 9.0 verwendet.  
Als Prüfkörper wurden selbstähnliche Berkovich-Spitzen aus Diamant 
verwendet. Bei allen im Rahmen dieser Arbeit durchgeführten Mes-
sungen wurden jeweils zehn Eindrücke pro Methode und Probe 
durchgeführt, um eine ausreichende Statistik zu gewährleisten. Der 
Abstand zwischen den einzelnen Messpunkten wurde so gewählt, dass 
ein Überschneiden der sich ausbildenden plastischen Zonen der 
einzelnen Eindrücke ausgeschlossen war. Für einen Berkovich-
Indenter führt diese Bedingung zu einem minimalen Abstand vom 20-
fachen der maximalen Eindringtiefe zwischen den Messpunkten. Die 
am Nanoindenter XP verwendete Frequenz betrug 45 Hz, die Amplitu-
de 2 nm, für das DCM wurde eine Frequenz von 75 Hz und eine 
Amplitude von 1 nm verwendet. Das Ausmaß der thermisch bedingten 
Abweichung in der Verschiebungsmessung wurde durch ein Halte-
segment über 50 s bestimmt, nachdem die Probe ca. 90 % entlastet 
wurde. Anhand dessen wurden die Rohdaten korrigiert. Während bei 
der konventionellen, statischen Nanoindentierung die Auswertung 
nach Oliver & Pharr erfolgte, erlaubt die CSM-Technik zusätzlich eine 
kontinuierliche Bestimmung der Kontaktsteifigkeit und daraus folgend 
der Härte und des Elastizitätsmoduls in Abhängigkeit von der Eindring-
tiefe [214]. Die Korrektur der Maschinensteifigkeit sowie die Spitzen-
kalibrierung erfolgten nach Oliver & Pharr [137, 215]. Am Ende dieses 
Kapitels zeigt Tabelle 3.3 eine vollständige Übersicht über die durch-
gefühten Messungen an den verschieden präparierten Proben der 
unterschiedlichen Korngrößen. Der genaue Messablauf ist nachfol-
gend erläutert.  
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3.2.2 Untersuchung verschiedener Einflussfaktoren 
Die Auswertung aller in dieser Arbeit gezeigten Nanoindentationsda-
ten erfolgte mit einer sorgfältig kalibrierten Kontaktflächenfunktion, 
die einer regelmäßigen Überprüfung unterzogen wurde. Die Maschi-
nensteifigkeit wurde korrigiert, sodass rein aus dem Probenmaterial 
stammende Materialeigenschaften erhalten wurden. Ebenfalls wurde 
der Erstkontakt der Indenterspitze mit der Probenoberfläche über-
prüft und ggf. entsprechend korrigiert. Für alle Daten wurde die 
thermische Abweichung der Verschiebungsmessung berücksichtigt. 
Detaillierte Informationen sind in Kapitel 2.3.5 gegeben worden. 
Unterschiedliche Einflussfaktoren wurden anhand Proben verschiede-
ner Korngrößen für Nickel ausführlich untersucht.  
Im ersten Schritt wurde der Einfluss der Oberflächenpräparation auf 
die Messdaten für verschiedene Korngrößen untersucht. Zuerst 
wurden die Proben im mechanisch polierten Zustand getestet, an-
schließend vibrationspoliert und noch einmal derselben Messprozedur 
unterworfen. Um weitere Einflüsse auszuschließen wurde hierbei 
dasselbe Gerät (Nanoindenter XP), derselbe Messkopf (XP-Messkopf), 
dieselbe Methode (Standardmethode mit CSM-Methode, Eindringtie-
fe 2000 nm) und dieselbe Auswertemethode (dynamische Datenaus-
wertung) verwendet.  
In einem zweiten Schritt wurde der Einfluss der CSM-Methode auf die 
Messdaten für die verschiedenen Korngrößen untersucht. Es wurden 
Messungen bei verschiedenen Eindringtiefen (300 nm - 2000 nm) mit 
einer Standardmethode mit und ohne Verwendung der CSM-Methode 
durchgeführt. Hierbei wurde dasselbe Gerät (Nanoindenter XP), 
derselbe Messkopf (XP-Messkopf), Proben derselben Präparation 
(vibrationspoliert) und dieselbe Auswertemethode (Methode von 
Oliver & Pharr) verwendet.  
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Im dritten Schritt wurde der Einfluss des verwendeten Messkopfs auf 
die Messdaten für die verschiedenen Korngrößen untersucht. Es 
wurden sowohl Messungen mit dem DCM-Messkopf (Eindringtiefe 
30 nm - 250 nm) als auch mit dem XP-Messkopf (Eindringtiefe 300 nm 
- 2000 nm) durchgeführt. Hierbei wurde dassselbe Gerät (Nanoinden-
ter XP), dieselbe Methode (Standardmethode mit CSM-Methode), 
Proben derselben Präparation (vibrationspoliert) und dieselbe Aus-
wertemethode (Methode von Oliver & Pharr) verwendet.  
Zusätzlich wird die klassische Härtemessung mit der Nanoindentation 
verglichen. Im letzten Schritt wird daher der Einfluss der Auswerteme-
thode auf die ermittelten mechanischen Eigenschaften an nc Nickel 
untersucht. Es wurde eine Messung am Nanoindenter XP mit dem XP-
Messkopf unter Verwendung einer Standardmethode mit CSM-
Methode an vibrationspoliertem nc Nickel durchgeführt. Die Auswer-
tung der dabei aufgenommenen Last- und Verschiebungsdaten 
erfolgte sowohl dynamisch als auch mit der Methode nach 
Oliver & Pharr.  
Im Anschluss wurde die Probe einer optischen Auswertung unterzo-
gen. Dabei wurden die resultierenden Indents mit einem konfokalen 
Lichtmikroskop (VK-9710, KEYENCE, Ōsaka, Japan) vermessen, wobei 
Kontaktfläche und -tiefe festgestellt wurden. Die Kontaktfläche wurde 
mit (gelbe Linie in Abbildung 3.2) und ohne (rote Linie in 
Abbildung 3.2) Berücksichtigung des Pile-Up vermessen, wie es nach-
folgend dargestellt ist: 




Abbildung 3.2: Darstellung der Kontaktflächenmessung mit (gelbe 
Linie) und ohne (rote Linie) Berücksichtigung des Pile-Up anhand eines 
Eindrucks in nc Nickel mittels Keyence VK-9710 aufgenommen.  
 
Die zugehörige Kontakttiefe wurde mittels eines Tiefenprofils durch 
die tiefste Stelle des Eindrucks ermittelt, wie es in Abbildung 3.2 mit 
der schwarzen Linie dargestellt ist. Die Härte wurde anschließend aus 
der optisch gemessenen Kontaktfläche A und der gemessenen maxi-
malen Last Pmax nach Gleichung (12) berechnet und mit den Daten aus 
der Nanoindentation verglichen. Der Einfluss der Dehnrate auf die 
Messdaten wurde für die verschiedenen Korngrößen untersucht. Die 
Vorgehensweise ist im nächsten Abschnitt ausführlich erläutert.  
 
3.2.3 Dehnratenabhängige Experimente 
Die Durchführung der Dehnratenwechselversuche (siehe schemati-
sche Darstellung in Abbildung 3.3) erfolgte mit dem XP-Messkopf des 
Nanoindenters G200 [9] unter Verwendung der CSM-Methode. Mit 
einer Berkovich-Spitze wurden jeweils zehn Indents durchgeführt und 
die ermittelten Daten wurden mit der Methode von Oliver & Pharr 
ausgewertet. Im Versuch wurde während des Belastungssegments 
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eine Dehnrate von P X/P= 0,1 1/s konstant gehalten, bis eine Eindring-
tiefe von 1000 nm erreicht war. Dies diente der Sicherstellung eines 
vom ISE unabhängigen Härteverlaufs. Danach wurde die Dehnrate, in 
Abschnitten von 250 nm, stufenweise, bis zu einer maximalen Ein-
dringtiefe von 3000 nm, geändert. Ausgehend von einer Referenz-
dehnrate (0,1 1/s) wurden drei weitere Dehnraten (0,02 1/s, 0,005 1/s 
und 0,001 1/s) angewendet. Härte H und E-Modul E wurden über 
einen Bereich von 100 nm in jedem konstanten Dehnratenbereich 
gemittelt.  
 
Abbildung 3.3: Schematische Darstellung der durchgeführten Dehnra-
tenwechselversuche an mc, ufc und nc Nickel. 
 
Zur Durchführung der Nanoindentationskriechversuche wurde der 
Nanoindenter XP mit XP-Messkopf verwendet [9, 14]. Es wurden 
jeweils zehn Indents mit einer Berkovich-Spitze durchgeführt. Nach 
dem Einbau ins Gerät wurden die Proben bei Raumtemperatur (RT) 
unter Verwendung der CSM-Methode bis zu einer Tiefe von 2000 nm 
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belastet. Im darauffolgenden Haltesegment wurde für 600 s die Last 
konstant gehalten. Im Anschluss an das Haltesegment wurde die 
Probe auf 10 % der Maximallast entlastet, woraufhin die Last für 
weitere 50 s, zur Ermittlung der thermisch bedingten Abweichung in 
der Verschiebungsmessung, konstant gehalten wurde. Abschließend 
erfolgte die komplette Entlastung der Probe.  
Bei Nanoindentationskriechversuchen ist die Verschiebungsmessung 
aufgrund der längeren Haltezeit im Haltesegment oftmals stark 
fehlerbehaftet. Daher wurde das CSM-Signal verwendet, um die 
thermisch bedingt veränderten Eindringtiefe-Daten zu korrigieren. Die 
Auswertung erfolgte mit konstantem E-Modul und ist im Folgenden 
näher erläutert. Unter der Annahme, dass der reduzierte E-Modul des 
Materials konstant ist und als Steifigkeit die dynamische Kontaktstei-
figkeit des CSM-Signals SCSM verwendet wird, kann die tatsächliche 
Kontaktfläche direkt aus der Sneddon-Gleichung (Gleichung (8)) wie 







π= . (26) 
Dabei ist β eine Geometriekonstante, die für Berkovich-Indenter einen 
Wert von 1,034 annimmt. Durch Einsetzen von Gleichung (26) in 
Gleichung (12) kann die Härte direkt in Abhängigkeit von der Steifig-
keit berechnet werden. Da hierfür die tatsächliche Kontaktfläche 
verwendet wird, sind Effekte wie Pile-Up oder Sink-In berücksichtigt 
worden. Außerdem berechnet sich die Kontakttiefe hc aus der Lösung 
der Gleichung für die Kontaktflächenfunktion der Indenterspitze 
(Gleichung (10)). 
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3.2.4 Methodenentwicklung: Versuche bei konstanter 
Steifigkeit 
In einem Indentationskriechversuch mit konstanter Lastregelung wird 
die Last während des gesamten Haltesegments konstant geregelt und 
die Veränderung der Eindringtiefe untersucht. Dabei kommt es zu 
einer kontinuierlichen Vergrößerung der plastischen Zone. Dies 
verursacht eine Abweichung in den Messdaten, die schwierig zu 
kontrollieren ist. Bei klassisch ausgewerteten Indentationskriechver-
suchen kommt es durch thermische Einflüsse zu einer Abweichung in 
den Verschiebungsdaten. Diese setzt sich additiv aus der gemessenen 
Eindringtiefe und dem Messfehler aufgrund von Temperaturänderun-
gen zusammen. Die Verschiebungsänderung durch Temperaturände-
rungen führt, je nach Richtung, zu einer zu groß oder zu klein gemes-
senen Verschiebung. Der Messfehler hat erheblichen Einfluss auf die 
ermittelten Daten und führt zu schlecht reproduzierbaren Messer-
gebnissen.  
In dieser Arbeit wird, basierend auf den Erkenntnissen und Problemen 
der Nanoindentationskriechversuche, eine Methode entwickelt, die 
die beiden Ansätze, sowohl einer plastischen Zone mit konstanter 
Größe als auch einer von thermischen Einflüssen unabhängigen 
Auswertung, vereint. Dies sind entscheidende Vorteile der entwickel-
ten Spannungsrelaxationsmethode. Die Idee der Methode wird im 
Folgenden näher erläutert.  
Für die Entwicklung der Spannungsrelaxationsmethode wurde High-
Density Polyethylen (HD-PE) verwendet, da bei HD-PE schon bei 
Raumtemperatur ausgeprägte Kriecheigenschaften aufweist. Im 
Vergleich zu Metallen ist daher ein sehr deutlicher Effekt zu erwarten. 
Durch Kombination von Gleichung (12) mit der Sneddon-Gleichung 
(Gleichung (8)) erhält man durch Umstellen folgenden Zusammen-
hang für die Härte: 











β= . (27) 
Wird im experimentellen Versuch, bei vorgegebenem konstantem 
E-Modul, eine konstante dynamische Kontaktsteifigkeit SCSM erreicht, 
so muss zum Konstanthalten der Kontaktfläche ein Abfall der Last 
erfolgen, die als Messsignal aufgenommen wird (siehe Abbildung 3.4).  
 
Abbildung 3.4: Schematische Darstellung eines Versuchs bei konstan-
ter dynamischer Steifigkeit SCSM (rotes Signal). Die abfallende Last P 
(blaues Signal) wird als Messsignal aufgenommen.  
 
Über Gleichung (27) kann über die komplette Eindringtiefe direkt die 
Härte des Materials berechnet werden. Dies geschieht ohne auf die 
fehleranfällige Verschiebungsmessung zurückgreifen zu müssen, da 
die Kontaktfläche durch Kombinieren von Gleichung (12) und Glei-
chung (8) eliminiert wurde. 
Anschließend wird die Härte über Gleichung (19) in eine Spannung 
transformiert, um die erhaltenen Daten verschiedener Messmetho-
den und verschiedener Materialien vergleichbar zu machen. Für die 
Berechnungen in dieser Arbeit wurde ein Constraint-Faktor von 
c
*
 = 2,8 verwendet [9]. Die für Spannungsrelaxationsversuche typische 
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Abbildung 2.6 c)) kann durch Gleichung (23) beschrieben werden und 
das Aktivierungsvolumen V wird zugänglich.  
Für die Messungen bei höheren Temperaturen kam im Nanoinden-
ter XP ein selbst gebauter Heiztisch (schematisch dargestellt in  
Abbildung 3.5) [210] zum Einsatz. Die Proben wurden mit Hilfe von 
Peltierelementen auf Temperatur gebracht. Für eine zuverlässige 
Arbeitsweise der Peltierelemente ist eine konstante Referenztempera-
tur notwendig. Diese wurde mit Hilfe einer passiven Wasserkühlung 
gewährleistet, die durch den Probenhalter geführt wird. Damit war 
das Erreichen einer Temperaturkonstanz von ± 0,1 °C möglich. Die 
Spitze wurde nicht zusätzlich beheizt. Um eine ausreichende Tempe-
raturstabilität zu gewährleisten wurde sie mit der beheizten Probe in 
leichten Kontakt gebracht und dieser wurde längere Zeit gehalten, 
bevor der eigentliche Versuch gestartet wurde.  
 
Abbildung 3.5: Heiztisch zur Verwendung im Nanoindenter XP [210]. 
 
Die Messungen wurden mit dem Nanoindenter XP mit XP-Messkopf 
durchgeführt. Für die Messungen wurde eine Berkovich-
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Diamantspitze verwendet. Um bessere Temperaturstabilität zu ge-
währleisten war die Spitze mit einem thermisch isolierten Schaft 
ausgestattet. Als Schaftmaterial wurde die Borsilikat-Glaskeramik 
Macor verwendet, da diese eine sehr geringe thermische Ausdehnung 
(9,3 m/(m K)) und eine niedrige thermische Leitfähigkeit 
(1,46 W/(m K)) besitzt. Dies soll den Wärmeabfluss in die Indentie-
rungshalterung und weiter zu den kapazitiven Wegaufnehmern 
verhindern. Des Weiteren ermöglicht es ein sicheres Aufheizen des 
Diamantprüfkörpers auf Probentemperatur. 
Die Messungen wurden bei 18 °C, 60 °C und 90 °C an allen verwende-
ten Korngrößen (mc, ufc, nc) durchgeführt. Es wurden zehn Indents 
pro Temperatur mit einer Haltezeit von 600 s gemacht. Da die 
Schmelztemperatur von Nickel bei ca. 1455 °C liegt, bewegen sich die 
homologen Temperaturn zwischen 0,17 und 0,21. Damit sind sie 
deutlich unterhalb dem Wert von 0,4 (siehe Gleichung (5)), ab wel-
chem mit einem ausgeprägten Kriechverhalten gerechnet wird. Die 
Eindringtiefe beim Start des Haltesegments mit konstanter Steifigkeit 
betrug jeweils 2000 nm. 
 
3.2.5 Indentationsgrößeneffekt 
Um den Indentationsgrößeneffekt zu charakterisieren wurden ver-
schiedene Arten von Versuchen mit dem Nanoindenter G200, ausge-
stattet mit einer Berkovich-Spitze, durchgeführt. Der XP-Messkopf 
wurde für Eindringtiefen zwischen 80 nm und 2000 nm und der DCM-
Messkopf für Eindringtiefen zwischen 30 nm und 250 nm verwendet. 
Mit dem DCM-Messkopf wurden nur Standardmessungen im CSM-
Modus durchgeführt, mit dem XP-Messkopf erfolgten zusätzlich auch 
Standardmessungen ohne CSM. Es wurden zehn Indents pro Eindring-
tiefe mit einer konstanten Dehnrate von ḣ/h = 0,05 1/s durchgeführt. 
Die Last an der Stelle der maximalen Eindringtiefe wurde über eine 
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Dauer von 10 s konstant gehalten. Anschließend wurde die Probe 
entlastet, wobei bei 90 % Entlastung ein Haltesegment mit einer 
Dauer von 50 s zur Ermittlung der thermisch bedingten Abweichung in 
der Verschiebungsmessung durchgeführt wurde. Über die Kontaktstei-
figkeit aus den oberen 10 % der Entlastungskurve sind nach der 
Oliver & Pharr-Methode die mechanischen Eigenschaften Härte und 
E-Modul berechnet worden. 
Tabelle 3.3 gibt eine Übersicht über die durchgeführten Messungen 
sowie die dabei verwendeten Proben und Oberflächenpräparationen.  
Tabelle 3.3: Übersicht über die durchgeführten Experimente an Nickel 








 mc ufc nc mc ufc nc 
Vergleich der  
Präparation 
x x x x x x  
Vergleich mit und 
ohne CSM-Methode 
   x x x  
Indentations- 
größeneffekt 
   x x x  
Untersuchung  
des Pile-Up 
     x  
Dehnraten-
wechselversuche 
   x x x  
Indentations-
kriechversuche 
   x x x  
Versuche mit kon-
stanter Steifigkeit 
   x x x x 
Mikrostrukturelle  
Untersuchungen 





Dieses Kapitel ist in fünf Unterkapitel gegliedert. Die ersten beiden 
Unterkapitel beschreiben die Mikrostruktur sowohl vor als auch nach 
der Verformung des Materials. Im dritten Unterkapitel werden ver-
schiedene Einflussfaktoren auf die mechanischen Eigenschaften 
verschiedener Korngrößen gezeigt. Im nachfolgenden Unterkapitel 
werden die Ergebnisse zum zeitabhängigen Verhalten von Nickel 
vorgestellt. Im letzten Unterkapitel folgt die Vorstellung des Indenta-
tionsgrößeneffekts.  
Für alle nachfolgend gezeigten Nanoindentationsdaten wurden 
Erstkontakt zwischen Indenterspitze und Probenoberfläche, Spitzen-
kalibrierung sowie Maschinensteifigkeit bei der Auswertung berück-
sichtigt und entsprechend angepasst. Wenn nicht anders beschrieben, 
stellen die gezeigten Werte einen Mittelwert aus mindestens acht 
Messungen dar. Die Fehlerbalken entsprechen der Standardabwei-
chung. 
 
4.1 Charakterisierung der Mikrostruktur 
Zuerst wurde die Mikrostruktur der Proben vor der Indentation 
charakterisiert. Dazu wurden von allen Proben Querschnitte in Tiefen-
richtung mit dem Ionenstrahlmikroskop (engl.: Focussed Ion Beam 
Microscope, FIB) präpariert und anschließend zusammen mit der 
Oberfläche elektronenmikroskopisch untersucht. In Abbildung 4.1 a) 
und c) ist jeweils die Mikrostruktur der unverformten Oberfläche für 
die verschiedenen mittleren Korngrößen mc Nickel und ufc Nickel zu 




aufgenommen. Abbildung 4.1 e) zeigt die Mikrostruktur der nc Nickel-
probe, die mit einem Transmissionselektronenmikroskop (TEM) 
aufgenommen wurde. Generell sind bei allen Korngrößen die Korn-
grenzen frei von Ausscheidungen, Zweitphasen oder Korngrenzenfil-
men. Die Mikrostruktur wurde mit dem Linienschnittverfahren [211, 
216] vermessen. Die jeweils zugehörigen Histogramme der Korngrö-
ßenverteilung sind in Abbildung 4.1 b), d) und f) gezeigt.  
Bei der Mikrostruktur von mc Nickel sind deutlich voneinander abge-
grenzte Bereiche unterschiedlicher Grautöne zu beobachten (siehe 
Abbildung 4.1 a)). Dies lässt auf große Körner mit verschiedenen 
Kornorientierungen schließen. Es ist keine Textur der Körner erkenn-
bar. Die Korngröße verhält sich monomodal und ist logarithmisch 
normalverteilt. Der Verlauf des Histogramms der Korngrößenvertei-
lung in Abbildung 4.1 b) bestätigt dies. Mit Hilfe der Linienschnittana-
lyse der Mikrostrukturbilder der Oberfläche wurde eine mittlere 
Korngröße d von 24,72 µm und ein Median dm von 20,17 µm ermittelt.  
In Abbildung 4.1 c) ist die oberflächliche Mikrostruktur von ufc Nickel 
abgebildet. Es ist ein unregelmäßiger Bereich mit stark unterschiedli-
chen Kontrastbedingungen zu erkennen. Das Gefüge besteht aus 
kleinen und großen Körnern, die teilweise stark von Zwillingen durch-
zogen sind. Das Histogramm der Kornverteilung bestätigt das Vorhan-
densein einer sehr breiten Korngrößenverteilung (siehe  
Abbildung 4.1 d)). Der Fit der Korngrößenverteilung ist monomodal, 
einige Körner sind jedoch deutlich größer als die mittlere Korngröße 
von 0,96 µm. Der Median beträgt 0,56 µm. Diese Werte wurden ohne 
Berücksichtigung der Zwillinge mit dem Linienschnittverfahren be-
stimmt.  
  






Abbildung 4.1: Mikrostruktur auf der Probenoberfläche von a) mc 
Nickel, c) ufc Nickel, e) nc Nickel und Histogramm der Korngrößenver-
teilung von b) mc Nickel, d) ufc Nickel, f) nc Nickel. 
 
Für nc Nickel wurde die Mikrostruktur mit dem TEM bestimmt. Sie ist 
in Abbildung 4.1 e) abgebildet. Es sind viele kleine, voneinander 
abgegrenzte Bereiche zu beobachten. Die Schattierung innerhalb 




















dieser Bereiche variiert. Die Mikrostruktur besteht aus vielen sehr 
kleinen Körnern. Die Schattierungen stellen Gitterdefekte im Material 
dar. Die mit dem Flächenverfahren ermittelte mittlere Korngröße 
beträgt 35 nm und der Median 34 nm (siehe Abbildung 4.1 f)). Die 
kumulative Verteilung bestätigt dies (siehe Abbildung 4.2 a)). Es ist 
eine schmale Korngrößenverteilung zu erkennen.  
In Abbildung 4.2 a) ist die kumulative Auftragung und in  
Abbildung 4.2 b) das Boxplot der Korngröße für alle Korngrößen 
gezeigt. Für die kumulative Auftragung wurde eine logarithmische  
x-Achse gewählt, da die mittleren Korngrößen um Faktor 600 ver-
schieden und sonst schwer vergleichbar sind.  
Aus der kumulativen Auftragung ist für mc Nickel ein Bereich mit 
wenigen großen Körnern zu erkennen. Ca. 90 % der Körner weisen 
eine Korngröße von maximal 50 µm auf. Oberhalb von ca. 90 % gibt es 
eine Abweichung zu höheren Werten. Die Mediane unterscheiden sich 
um eine Größenordnung von nc Nickel zu ufc Nickel und um zwei 
Größenordnungen von ufc Nickel zu mc Nickel. Für ufc Nickel zeigt 
sich aus der kumulativen Auftragung in Abbildung 4.2 a) eine Häufung 
von Werten in den Bereichen um ca. 0,24 µm, 0,7 µm, 2,2 µm und 
3,3 µm. Die Beobachtungen unterstützen eine nicht monomodale 
Korngrößenverteilung. Nc Nickel zeigt von allen betrachteten Korn-
größen die geringste Streuung bei den Korngrößenwerten auf. 
Auch aus dem Boxplot (Abbildung 4.2 b)) ist ersichtlich, dass nc Nickel 
die schmalste Verteilung aller Korngrößen aufzeigt. Die anderen 
beiden Korngrößen weisen eine asymmetrische Verteilung zu größe-
ren Korngrößen auf. Das ufc Nickel zeigt eine sehr breite Verteilung, 
bei der die obersten 25 % der Werte sehr stark vom Median abwei-
chen. Der gemessene Maximalwert liegt bei d/dm = 8. Bei mc Nickel 
liegen ca. 75 % der Werte unter d/dm = 3. Dies bestätigt die Folgerun-
gen aus der kumulativen Auftragung.  





Abbildung 4.2: a) Kumulative Auftragung aller Korngrößen und  
b) Boxplot von d/dm  für alle Korngrößen. 
 
























































4.2 Mikrostrukturelle Veränderungen nach 
der Verformung 
Um materialbezogene Einflussgrößen auf Nanoindentationsdaten zu 
untersuchen wurde die Mikrostruktur nach der Verformung charakte-
risiert. Für Proben, die bei RT mit dem Nanoindenter getestet wurden, 
sind Querschnitte im Vollmaterial (linke Seite von Abbildung 4.3) und 
durch einen Berkovich-Indent (rechte Seite von Abbildung 4.3) ange-
fertigt worden.  
Generell wurde die Mikrostruktur der Oberfläche (siehe Kapitel 4.1) 
durch die Untersuchungen der unverformten Querschnitte bestätigt. 
In Abbildung 4.3 a) ist ein Querschnitt des unverformten mc Nickels zu 
sehen. Korngrenzen und unterschiedliche Kornorientierungen sind 
klar zu erkennen. Dies wurde auch schon bei der Untersuchung der 
Oberfläche in Abbildung 4.1 a) festgestellt. Nach dem Indentieren und 
der damit eingebrachten plastischen Verformung zeigt sich in  
Abbildung 4.3 b) ein anderes Bild. Am Rand des Eindrucks ist durch die 
Lasteinwirkung wenig Material aufgeworfen worden (Pile-Up). Eine 
Rotation der Körner an den Rändern des Eindrucks ist nicht zu erken-
nen. Unterhalb des Eindrucks ist ein deutlich verformter Bereich zu 
sehen. Die Korngrenzen sind zum Teil verschwommen dargestellt und 
der zu beobachtende Orientierungskontrast innerhalb der einzelnen 
Körner deutet auf eine stark plastisch verformte Zone mit großer 
Gitterverzerrung hin. Dieser Bereich ist erwartungsgemäß direkt an 
der Indenterspitze am größten und zeigt dort den größten Kontrast. 
Mit zunehmender Entfernung vom Zentrum des Eindrucks, d.h. zu den 
Rändern und nach unten Richtung Vollmaterial hin, nimmt der Orien-
tierungskontrast ab, bis der unverformte Bereich erreicht wird. Dort 
sind die Körner wieder klar durch Korngrenzen voneinander zu unter-
scheiden. 
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Beim Querschnitt durch ufc Nickel (siehe Abbildung 4.3 c)) ist eben-
falls wie bei der Darstellung der Oberfläche (siehe Abbildung 4.1 c)) 
ein inhomogenes, stark verzwillingtes Gefüge erkennbar, welches eine 
sehr große Bandbreite an Korngrößen aufweist. Die vertikalen Strei-
fen, der in der Literatur hinreichend bekannte sog. Curtainingeffekt, 
kommen aufgrund verschiedener Abtrageraten für unterschiedliche 
Kornorientierungen, Materialien oder Oberflächenbeschaffenheiten 
zustande [217].  
Auch hier hat sich die Mikrostruktur nach dem Indentieren stark 
verändert (siehe Abbildung 4.3 d)). Die Körner erscheinen nun regel-
mäßiger angeordnet als zuvor. Die wenigen großen Körner sind 
ebenso wie die vielen Zwillinge verschwunden. Dies geht mit einem 
Umwandeln des Gefüges während der Belastung durch den Indenter 
zu einer homogeneren Korngrößenverteilung einher. Auch hier wird 
mit zunehmender Entfernung vom Eindruckzentrum immer mehr das 
unverformte verzwillingte Gefüge erreicht, welches im Bulkmaterial in 
Abbildung 4.3 c) erkennbar ist. Diese Beobachtung wurde an mehre-
ren Schnitten überprüft und ist durch den ganzen Indent hinweg zu 
sehen. Der aufgetretene Pile-Up ist im Vergleich zum mc Nickel 
größer. 
Der FIB-Querschnitt von nc Nickel ist in Abbildung 4.3 e) dargestellt. Es 
sind viele sehr kleine Körner unterschiedlicher Orientierung zu erken-
nen und bestätigt damit die Untersuchung der oberflächlichen Mikro-
struktur aus Kapitel 4.1. Die mittlere Korngröße ist mit Hilfe des 
Flächenverfahrens an TEM-Aufnahmen (siehe Abbildung 4.1 e)) auf 
35 nm bestimmt worden. Im Querschnitt durch einen Berkovich-
Indent (gezeigt in Abbildung 4.3 f)) ist eine feine, regelmäßige Korn-
struktur zu sehen. Es scheint aber, als ob es unter der Lasteinwirkung 
beim Indentieren zu Kornwachstum unterhalb des Eindrucks gekom-
men ist. Des Weiteren weist das nc Nickel den größten Pile-Up aller 







Abbildung 4.3: REM-Bilder von FIB-Querschnitten des Vollmaterials 
90 ° zur Oberfläche von a) mc c) ufc e) nc Nickel vor, und b) mc d) ufc 
und f) nc Nickel nach der Verformung durch die Indentation. Die 
Oberfläche wurde mit einer wenige µm dicken Palladium-Schutzschicht 
überzogen. 
 
Um das Kornwachstum zu quantifizieren, wurde die Korngrößenvertei-
lung unterhalb der Eindrücke sowohl für nc Nickel, als auch für ufc 
Nickel mit Hilfe der Flächenmethode bestimmt. Es wurden jeweils  
ca. 90-100 Körner ausgewertet und nur Bereiche in Betracht gezogen, 
bei denen die Korngrenzen deutlich erkennbar waren.  
Im Histogramm der Korngrößenverteilung für ufc Nickel (siehe  
Abbildung 4.4 c)) ist eine, im Vergleich zur Korngrößenverteilung ohne 
Indent (siehe Abbildung 4.4 a)), deutlich schmalere logarithmische 
Normalverteilung zu sehen. Dies geht einher mit einer Veränderung 
der mittleren Korngröße und des Medians. Die mittlere Korngröße der 
Mikrostruktur ohne Eindruck lag für ufc Ni bei 0,96 µm, der Median 
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bei 0,56 µm. Nach der Indentation nimmt die mittlere Korngröße 
unterhalb des Indents für ufc Ni einen Wert von 0,86 µm und der 
Median einen Wert von 0,85 µm an. Die Indentation führt also zu 
einer Annäherung von Median und mittlerer Korngröße und bestätigt 
somit die Beobachtung, dass die Körner unter dem Eindruck größer 
und homogener geworden sind. Dies kann auch mit dem Verschwin-
den der Zwillinge in Zusammenhang stehen. Auch in der kumulativen 
Verteilung zeigt sich dasselbe Bild. Während sich der Median nach der 
Indentation deutlich nach rechts, also zu größeren Werten hin ver-
schoben hat kommt es nach der Indentation zu einer Häufung bei  
ca. 2,4 µm anstatt bei ca. 3,4 µm, womit die nur geringe Abnahme der 
mittleren Korngröße von 0,96 µm auf 0,86 µm erklärt werden kann. 
Aus dem Histogramm der Korngrößenverteilung und der kumulativen 
Auftragung von nc Nickel nach der Indentation (siehe Abbildung 4.4 d) 
und f)) geht im Vergleich zum unverformten Zustand (Histogramm 
siehe Abbildung 4.4 b)) eine deutlich verbreiterte logarithmische 
Normalverteilung hervor. Sowohl die mittlere Korngröße (35 nm vor 
und 121 nm nach der Indentation) als auch der Median (34 nm vor 
und 111 nm nach der Indentation) haben sich zu deutlich höheren 
Werten verschoben. Durch mechanische Belastung und die dadurch 
induzierte plastische Verformung im Material kam es zu einem sehr 








Abbildung 4.4: Histogramm der Verteilungsdichte der Korngröße 
unterhalb eines Eindrucks vor bzw. nach der Verformung durch die 
Indentation von a) bzw. c) ufc Nickel und b) bzw. d) nc Nickel sowie die 
kumulative Auftragung der Korngröße vor und nach der Indentation 
für e) ufc Nickel und f) nc Nickel. 
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In Abbildung 4.5 ist die Mikrostruktur des nc Nickels unterhalb eines 
Eindrucks mit Hilfe von TEM Untersuchungen dargestellt. Sie unter-
mauern die Kornvergröberung, die schon an FIB-Bildern nachgewiesen 
wurde.  
 
Abbildung 4.5: TEM-Bild eines Eindrucks mit Detailaufnahmen direkt 







4.3 Einflussfaktoren auf Härte und E-Modul 
Mit Nanoindentation ermittelte mechanische Eigenschaften von 
Metallen zeigen oftmals eine Abhängigkeit von der Oberflächenpräpa-
ration, der Messmethode (Standardmethode mit/ohne CSM-
Methode), dem verwendeten Gerät (Nanoindenter XP oder Nano-
indenter G200), dem verwendeten Messkopf (XP- oder DCM-
Messkopf), und der Auswertemethode (optisch, dynamisch oder nach 
O&P). Die genannten Einflüsse werden im folgenden Abschnitt für 
Nickel in Abhängigkeit der Korngröße ausführlich charakterisiert. 
Im ersten Schritt wurde der Einfluss der Oberflächenpräparation auf 
die Messdaten für verschiedene Korngrößen untersucht (vgl. Kapi-
tel 3.2.2). In Abbildung 4.6 sind für alle untersuchten Korngrößen 
jeweils links E-Modul- und rechts Härteverläufe mechanisch polierter 
(schwarze Datenpunkte) und vibrationspolierter Proben (rote Daten-
punkte) gegen die Eindringtiefe aufgetragen.  
Der E-Modul der verschieden präparierten Proben zeigt für alle 
untersuchten Korngrößen ab einer Eindringtiefe von ca. 100 nm 
konstante Werte um 225 GPa. Dies bestätigt vorliegende Nanoinden-
tationswerte für Nickel [9, 123]. Im Zugversuch gemessene Werte 
liegen für polykristallines Nickel im Bereich von 195 GPa - 205 GPa 
[218]. Die Härte zeigt für alle Korngrößen einen zunehmenden Verlauf 
mit abnehmender Eindringtiefe, der im folgenden Abschnitt (Kapi-
tel 4.5) behandelt wird. Zudem wird beobachtet, dass die Härte der 
ausschließlich mechanisch polierten Proben bei allen Korngrößen 
etwas höher liegt. Dieser Härteunterschied zwischen Proben unter-
schiedlicher Präparation nimmt mit zunehmender Korngröße deutlich 
zu. 






Abbildung 4.6: Gemittelte E-Modul- und Härtewerte mecha-
nisch- (schwarz) und vibrationspolierter (rot) Proben aufgetragen 
gegen die Eindringtiefe für a) mc Ni, b) ufc Ni und c) nc Ni. 
 
























































































































Im zweiten Schritt wurde sowohl der Einfluss der CSM-Methode als 
auch der Einfluss verschiedener Messköpfe auf die Messdaten für 
verschiedene Korngrößen untersucht. In dieser Arbeit werden nur die 
beiden Extremfälle der Korngröße mc Nickel und nc Nickel gezeigt. Die 
mit dem XP-Messkopf mit und ohne Verwendung der CSM-Methode 
gemessenen Ergebnisse für E-Modul und Härte über der Eindringtiefe 
(300 nm - 2000 nm) sind in Abbildung 4.7 bzw. Abbildung 4.8 darge-
stellt. Die Messungen mit dem XP-Messkopf unter Verwendung der 
CSM-Methode sind mit schwarzen Quadraten und jene ohne Verwen-
dung der CSM-Methode mit roten Kreisen dargestellt. Die blauen 
Dreiecke geben die Ergebnisse der Messungen mit dem DCM-Kopf 
(Standardmethode mit CSM-Methode, h = 30 nm - 250 nm) wieder. 
Ausgewertet wurden alle Messungen nach Oliver & Pharr. 
 
Abbildung 4.7: Vergleich des E-Moduls mit (schwarz) und ohne (rot) 
Verwendung der CSM-Methode sowie CSM-Messungen mit dem DCM-
Kopf (blau) von mc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt über 












































Die mit dem XP-Messkopf ermittelten E-Moduln beider Korngrößen 
liegen sowohl bei Messungen mit als auch ohne CSM-Methode bei 
konstanten Werten von ca. 225 GPa. Sie stimmen mit veröffentlichten 
Nanoindentationsdaten [9, 123] sowie mit den Ergebnissen aus 
weiteren Messungen in dieser Arbeit überein (vgl. Abbildung 4.7).  
 
Abbildung 4.8: Vergleich der Härte mit (schwarz) und ohne (rot) 
Verwendung der CSM-Methode sowie CSM-Messungen mit dem DCM-
Kopf (blau) von mc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt über 
Bereiche von 100 nm bei XP Messungen und über 10 nm bei DCM 
Messungen. 
 
Die mit dem XP-Messkopf bei Messungen ermittelten Härtewerte 
sowohl mit als auch ohne Verwendung der CSM-Methode zeigen für 
beide Korngrößen keinen generell unterschiedlichen Verlauf (siehe 



































Methode ermittelte Härte für mc Nickel geringfügig unterhalb der 
Werte, die mit CSM-Methode ermittelt wurden. Dieser Unterschied in 
den Härtewerten ist bei nc Nickel deutlich verstärkt. Die ohne CSM-
Methode ermittelten Härten liegen ca. 1 GPa tiefer als die Werte, die 
mit Verwendung der CSM-Methode ermittelt wurden (vgl.  
Abbildung 4.8). 
Um den Einfluss der verschiedenen Messköpfe zu charakterisieren 
wurden an vibrationspoliertem mc und nc Nickel zusätzlich Messun-
gen mit dem DCM-Messkopf mit Eindringtiefen zwischen 30 – 250 nm 
durchgeführt und nach Oliver & Pharr ausgewertet. Für die Messun-
gen mit dem DCM-Messkopf zeigt der E-Modul beider Korngrößen 
einen, von der Eindringtiefe unabhängigen, konstanten Verlauf (siehe 
blaue Dreiecke in Abbildung 4.7). Im Wertebereich der mit unter-
schiedlichen Messköpfen gemessenen Daten kann kein Unterschied 
beobachtet werden. Die mit unterschiedlichen Messköpfen ermittel-
ten Härteverläufe beider Korngrößen zeigen einen harmonisch inei-
nander übergehenden Verlauf der verschiedenen Eindringtiefenberei-
che (siehe blaue Dreiecke in Abbildung 4.8). 
Im letzten Schritt wurde an vibrationspoliertem nc Nickel der Einfluss 
der Auswertemethode auf die ermittelten Messdaten untersucht. Die 
in Abbildung 4.9 gezeigten Messungen wurden alle mit dem XP-
Messkopf unter Verwendung der CSM-Methode für eine Eindringtiefe 
von 2000 nm durchgeführt. Die Auswertung der Daten erfolgte 
sowohl dynamisch, d.h. aus Messungen mit CSM-Methode, als auch 
mit der Methode von Oliver & Pharr. Die Härte wurde über Glei-
chung (12) berechnet. Zusätzlich wurde die Kontaktfläche der im 
Material erzeugten Indents mit und ohne die Berücksichtigung des 
Pile-Up optisch ausgewertet (klassische Härtemessung). Die Härte 
wurde über Gleichung (6) mit der maximalen Last berechnet. Diese ist 
für beide Fälle dieselbe. Bedingt durch die Auflösung des verwendeten 
Mikroskops war hier nur die Kontaktflächenmessung bis zu einer 
Eindringtiefe von 400 nm möglich.  




Abbildung 4.9: Vergleich der klassischen Härtemessung mit (rote 
Datenpunkte) und ohne (grüne Datenpunkte) Berücksichtigung des 
Pile-Up mit dynamisch (graue Datenpunkte) und nach Oliver & Pharr 
(schwarze Datenpunkte) ausgewerteten Nanoindentationsdaten von 
nc Nickel.  
 
Aus Abbildung 4.9 ist ersichtlich, dass die ermittelten Härtewerte stark 
von der verwendeten Auswertemethode abhängig sind. Bei der 
klassischen Härtemessung beträgt die mittlere Härte für große Ein-
dringtiefen mit Berücksichtigung des Pile-Up 4,7 ± 0,3 GPa und ohne 
Berücksichtigung des Pile-Up 5,2 ± 0,3 GPa. Für die dynamisch ausge-
werteten Nanoindentationsdaten aus Messungen mit der CSM-
Methode ist die Härte niedriger, als es mit der Methode nach Oli-
ver & Pharr aus demselben Datensatz ermittelt wurde. Für große 
















Härte aus CSM-Daten nach Oliver & Pharr
Optisch ausgewertete Härte mit Berücksichtigung des Pile-Up





Eindringtiefen wurde eine dynamische Härte von 6,1 ± 0,07 GPa und 
für die Oliver & Pharr-Härte ein Wert von 6,3 ± 0,03 GPa ermittelt. 
Mit abnehmender Eindringtiefe zeigt sich bei der klassischen Härte-
messung unter Berücksichtigung des Pile-Up eine, ab einer Eindring-
tiefe von ca. 700 nm, zunehmende Härte, während die ohne Pile-Up 
ermittelte Härte einen konstanten Verlauf aufweist. Sowohl für die 
dynamischen als auch für die nach Oliver & Pharr ausgewerteten 
Nanoindentationsdaten wird eine zunehmende Härte mit abnehmen-
der Eindringtiefe beobachtet. Der Anstieg der Oliver & Pharr-Härte 
beginnt ab einer Eindringtiefe von ca. 250 nm, während die Härte der 
dynamisch ausgewerteten Daten erst ab einer Eindringtiefe von ca. 
200 nm ansteigt. Der beobachtete ISE zeigt somit eine deutliche 
Abhängigkeit von der verwendeten Auswertemethode. Sowohl bei der 
klassischen Härtemessung als auch bei der Nanoindentation ver-
schiebt sich der Beginn des Härteanstiegs unter Berücksichtigung der 
tatsächlichen Kontaktfläche (klassische Härtemessung mit Berücksich-
tigung des Pile-Up und dynamisch ausgewertete Nanoindentationsda-
ten) zu kleineren Eindringtiefen und der ISE nimmt ab.  
 
4.4 Zeitabhängiges Verformungsverhalten 
Das folgende Unterkapitel ist in drei Abschnitte gegliedert. Zu Beginn 
sind Ergebnisse der Dehnratenwechselversuche und im Anschluss die 
Ergebnisse der Indentationskriechversuche dargestellt, mit deren Hilfe 
das zeitabhängige Verhalten von Nickel untersucht wurde. Im letzten 
Abschnitt werden Anwendungsbeispiele der Methode mit konstanter 
Steifigkeit sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhöhten Tempe-
raturen vorgestellt. 
 




Um das zeitabhängige Verhalten verschiedener Korngrößen in Abhän-
gigkeit der Dehnrate zu ermitteln wurden Dehnratenwechselversuche 
durchgeführt. In Abbildung 4.10 ist die vorgegebene Indentations-
dehnrate Ṗ/P (schwarz) und die effektive Dehnrate ε̇i = ḣ/h (rot) über 
der Eindringtiefe bei der Indentation von mc Nickel aufgetragen. Sie 
sind über Gleichung (20) miteinander verknüpft. Die effektive Dehnra-
te wurde als Messsignal aufgenommen. Nach einem anfänglichen 
Belastungssegment bis zu einer Eindringtiefe von 1000 nm, mit der 
Referenzdehnrate von 0,1 s
-1
, folgt ein abrupter Wechsel zu einer 
niedrigeren Indentationsdehnrate, in diesem Fall 0,02 s
-1
. Die effektive 
Dehnrate benötigt anschließend eine kurze Einlaufphase, bis sie 
wieder einen konstanten Wert erreicht. In der kurzen Einlaufphase 
stellt sich das Material auf den neuen Spannungszustand ein, sodass 
im Anschluss wieder ein stationärer Kriechvorgang in der Probe 
vorliegt. Nach weiteren 250 nm findet ein Wechsel zurück zur Refe-
renzdehnrate (0,1 s
-1
) statt. Dadurch kann die Reproduzierbarkeit der 
Messung kontrolliert werden. Dieser Ablauf wiederholt sich noch zwei 
weitere Male mit Dehnratenwechseln zu 0,005 s
-1







Abbildung 4.10: Darstellung der Indentationsdehnrate (schwarz) und 
der effektiven Dehnrate (rot) über der Eindringtiefe eines Dehnraten-
wechselversuchs für mc Nickel. 
 
Das gegebene Dehnratenprofil hat die in Abbildung 4.11 dargestellte 
Last-Eindringtiefekurve zur Folge. Es kommt direkt nach einem Dehn-
ratenwechsel zu einem Übergangsbereich in den Lastwerten. Nach  
ca. 40 nm nimmt die Last-Eindringtiefe-Kurve wieder ihren ursprüngli-
chen Verlauf an. Dieser Übergangsbereich wird maßgeblich von den 
zeitabhängigen Eigenschaften des untersuchten Werkstoffs beein-
flusst. Ein Sprung zu einer höheren Indentationsdehnrate bewirkt eine 
Abweichung der Lastkurve nach oben und ein Sprung zu einer gerin-
geren Indentationsdehnrate führt zu einer Abweichung nach unten in 
der jeweiligen Last-Eindringtiefe-Kurve (siehe Abbildung 4.11) [9]. 


































Abbildung 4.11: Darstellung der effektiven Dehnrate (rot) und der Last 
(schwarz) über der Eindringtiefe eines Dehnratenwechselversuchs für 
mc Nickel. 
 
Die Dehnratenwechselversuche wurden für alle drei Korngrößen 
durchgeführt. In Abbildung 4.12 sind die ermittelten E-Modul- und 
Härtekurven aller Korngrößen aufgetragen. Die gemessenen Härte-
werte zeigen sowohl einen ähnlichen Verlauf als auch ähnliche Werte 
zu in dieser Arbeit mit anderen Indentationsmethoden gemessenen 
Daten (siehe z.B. Kapitel 4.3).  











































































Abbildung 4.12: E-Modul (schwarz) und Härte (rot) aufgetragen über 
der Eindringtiefe für a) mc, b) ufc und c) nc Nickel. 
 





























































































































 4.4 Zeitabhängiges Verformungsverhalten 
 
 83 
Bei mc Nickel (siehe Abbildung 4.12 a)) nimmt die Härte mit zuneh-
mender Eindringtiefe ab und es wird noch kein konstanter Härtever-
lauf erreicht. Wird nun zu einer tieferen Dehnrate gesprungen, so 
zeigt die Härte denselben leicht abnehmenden Verlauf, liegt jedoch 
geringfügig tiefer als zuvor. Dies lässt auf eine nur sehr gering ausge-
prägte Dehnratenabhängigkeit schließen. Springt die Dehnrate wieder 
zurück zur Referenzdehnrate, so folgt die Härte nach kurzer Einlauf-
phase wieder dem ursprünglichen Verlauf.  
Die Härte von ufc Nickel ist in Abbildung 4.12 b) dargestellt. Sie nimmt 
mit zunehmender Eindringtiefe ab und erreicht ab ca. 500 nm einen 
Plateauwert von ca. 3 GPa. Wird nun zu einer geringeren Dehnrate 
gesprungen, so verläuft die Härte, wiederum nach einer kurzen 
Einlaufphase, nun schon sichtbar tiefer bei einem Wert von  
ca. 2,8 GPa. Nach jedem Wechsel zurück zur Referenzdehnrate ver-
läuft die Härte wieder wie ursprünglich. Die Abweichung während des 
Dehnratensprungs ist also etwas größer als bei mc Nickel. Dies deutet 
auf eine erhöhte Dehnratenabhängigkeit mit abnehmender mittlerer 
Korngröße hin. 
Bei nc Nickel (siehe Abbildung 4.12 c)) wird schon ab ca. 400 nm eine 
konstante Härte beobachtet. Nach einem Dehnratenwechsel zeigt sich 
im Härteverlauf die größte Abweichung aller Korngrößen. Von einem 
anfänglichen Plateauwert von 6,4 GPa bei der Referenzdehnrate 
springt die Härte bei einer Dehnrate von 0,005 s
-1
 auf einen Wert von 
6,1 GPa und bei einer Dehnrate von 0,001 s
-1
 auf einen Wert von 
5,8 GPa. Für nc Nickel wird folglich die größte Dehnratenabhängigkeit 
aller untersuchter Korngrößen erwartet. 
Der E-Modul weist bei allen Korngrößen starke Schwankungen auf, 
deren Ursache nicht genau bestimmt werden konnte. Dieser Effekt ist 
bei Wiederholungsmessungen und Messungen anderer Materialien 
erneut aufgetreten. Es wird daher angenommen, dass der Effekt nicht 




Um die Daten dennoch verwenden zu können erfolgte die Auswertung 
der Härte nur in Bereichen, in denen der E-Modul im Mittel konstant 
war. Dies ist beispielhaft für nc Nickel in Abbildung 4.13 gezeigt.  
 
Abbildung 4.13: Auftragung von E-Modul über der Eindringtiefe zur 
Erläuterung der verwendeten Daten für die weitere Auswertung der 
Dehnratenwechselversuche beispielhaft an nc Nickel gezeigt. 
 
Die in Bereichen konstanten E-Moduls ausgewertete Härte ist in 
Abbildung 4.14 für alle Korngrößen über der effektiven Dehnrate 
aufgetragen. Für alle Korngrößen zeigt die Härte einen Anstieg mit 
zunehmender Dehnrate. Aus dem Härteverlauf kann eine Aussage 
über die Dehnratenabhängigkeit der untersuchten Korngrößen getrof-
fen werden.  





























Abbildung 4.14: Aus zehn Messungen gemittelte Härte aufgetragen 
über der effektiven Dehnrate für mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz) 
und nc Nickel (rot). 
 
Die Dehnratenabhängigkeit mSRJ wird nach Gleichung (21) berechnet. 
Es ist bei ufc Nickel mit einem Wert von 0,011 eine erhöhte und bei nc 
Nickel mit einem Wert von 0,019 eine deutlich erhöhte Dehnratenab-
hängigkeit zu erkennen, während mc Nickel mit einem Wert von 0,007 
nur eine geringe Dehnratenabhängigkeit aufzeigt. Die Dehnratenab-
hängigkeit nimmt mit abnehmender mittlerer Korngröße deutlich zu. 
Mikrostruktur und Korngröße sowie die verringerte interne Längens-
kala des Materials mit abnehmender mittlerer Korngröße tragen 






















Der Pile-Up-Anteil steigt vom mc zum nc Nickel hin immer weiter an. 
Die in diesem Kapitel gezeigten Daten wurden ohne Berücksichtigung 
des Pile-Up-Verhaltens erstellt. Da die Kontaktfläche ohne Berücksich-
tigung des Pile-Up unterschätzt wird, bedeutet das für die Härte, dass 
sie mit fallender mittlerer Korngröße und zunehmendem Pile-Up-
Verhalten immer mehr überschätzt wird. Würde sich durch die Dehn-
ratenwechsel der Pile-Up verändern, so wäre eine Änderung in den 
Härtewerten sichtbar. Dies wird jedoch nicht beobachtet. Bekräftigt 
wird diese Aussage durch das wiederholte Erreichen des gleichen 
Härteniveaus bei der Referenzdehnrate. Verhält sich der Pile-Up also 
unabhängig von der Dehnrate, so ist dieser Effekt für die Ermittlung 
der Dehnratenabhängigkeit aller Korngrößen vernachlässigbar.  
 
4.4.2 Indentationskriechversuche 
Um das zeitabhängige Verhalten verschiedener Korngrößen in Abhän-
gigkeit von der Spannung zu charakterisieren wurden Nanoindentati-
onskriechversuche durchgeführt. In Abbildung 4.15 ist die gemessene 
Last (rot) über der Versuchszeit, beispielhaft für mc Nickel, aufgetra-
gen. Parallel dazu werden während des Versuchs die Eindringtiefe 
(blau) und die dynamische Steifigkeit kontinuierlich aufgenommen. 
Bei längeren Haltezeiten haben thermische Fluktuationen einen 
signifikanten Einfluss auf die Verschiebungsmessung. Daher wird die 
dynamische Steifigkeit verwendet, um die Eindringtiefe zu korrigieren 
(schwarz). Daraus wird anschließend die korrigierte Härte (grau) 
berechnet.  




Abbildung 4.15: Auftragung der Last (rot), der gemessenen Eindringtie-
fe (blau), der korrigierten Eindringtiefe (schwarz) und der aus der 
korrigierten Eindringtiefe berechneten Härte (grau) über der Zeit für 
einen einzelnen Test in mc Nickel.  
 
Es fällt auf, dass die korrigierte Eindringtiefe bei deutlich niedrigeren 
Werten verläuft. Die thermisch bedingte Abweichung in der Verschie-
bungsmessung führt zur beobachteten Differenz aus gemessener und 
korrigierter Eindringtiefe. Die korrigierte Härte fällt im Laufe des 
Haltesegments deutlich ab. Dies wird mit einer Zunahme der Kontakt-
fläche über den Zusammenhang in Gleichung (12) verständlich. 
Sowohl die Härtewerte als auch der Kurvenverlauf ist ähnlich zu in 
dieser Arbeit bereits vorgestellten Ergebnissen von mc Nickel.  
Die Kriechrate über der äquivalenten Spannung ist in Abbildung 4.16 
für alle drei Korngrößen in einem sog. Norton-Plot (doppelt-
logarithmische Auftragung von Kriechrate über Spannung) aufgetra-













































Abbildung 4.16: Auftragung der Kriechrate über der äquivalenten 
Spannung (Norton-Plot) für mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz) und 
nc Nickel (rot). 
 
Die äquivalente Spannung bzw. Härte nimmt mit abnehmender 
Korngröße zu. Dies kann in einem Hall-Petch-Effekt [1, 28] des Materi-
als begründet sein. Bei konstant gehaltener Last wurde eine Abnahme 
der Dehnrate im Haltesegment gezeigt [219] und im vorigen Kapitel 
wurden bei geringeren Dehnraten geringere Härten beobachtet. 
Beides zusammen erklärt die Abnahme sowohl der Kriechraten als 
auch der äquivalenten Spannungen aller Korngrößen, deren Verläufe 
jedoch eine Korngrößenabhängigkeit zeigen. Ein Maß dafür ist der 
Kriechspannungsexponent n, der für mc Nickel ca. 60, für ufc Nickel 
ca. 40 und für nc Nickel ca. 36 beträgt. Er nimmt bei Verringerung der 
Korngröße ab und kann über Gleichung (3) in die Dehnratenabhängig-
keit umgerechnet werden. 















Äquivalente Spannung in GPa
n = 36n = 40
n = 60
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4.4.3 Methodenentwicklung: Anwendungsbeispiele  
Die Spannungsrelaxationsmethode wurde an Polymeren entwickelt, 
da den meisten Polymeren ausgeprägte Kriecheigenschaften zuge-
sprochen werden. Im Vergleich zu Metallen ist daher ein sehr deutli-
cher Effekt zu erwarten. In dieser Arbeit wurde High-Density 
Polyethylen (HD-PE) verwendet. Es wird erwartet, dass schon bei 
relativ kurzen Haltezeiten ein Lastplateau erreicht wird, an dem das 
Material das Gleichgewicht zwischen Last und Widerstand erreicht 
hat. Anschließend erfolgte die Übertragung auf Metalle, in diesem Fall 
Nickel. Wenn nicht anders vermerkt, ist im Folgenden immer ein 
einzelner repräsentativer Eindruck-Test stellvertretend für die gesam-
te Messreihe in den Diagrammen dargestellt.  
In Abbildung 4.17 sind die Rohdaten von Kontaktsteifigkeit (schwarze 
Datenpunkte) und Last (blaue Datenpunkte) einer Messung an HD-PE 
über der Zeit aufgetragen. Zusätzlich ist in roter Farbe ein gleitender 
Durchschnitt der Daten gezeigt. Für alle nachfolgend gezeigten Daten 
wurden die bei den Messungen aufgenommenen Rohdaten mit einem 
gleitenden Durchschnitt geglättet. Die Kontaktsteifigkeit steigt wäh-
rend des Belastungssegments kontinuierlich an. Bei Erreichen der 
maximalen Last bei einer festgelegten Eindringtiefe von 2500 nm folgt 
ein kurzes Haltesegment von 3 s bei konstanter Last, um die harmoni-
sche Kontaktsteifigkeit in diesem Bereich zu mitteln. Der gemittelte 
Wert für die Kontaktsteifigkeit wird nun über eine Haltezeit von 600 s 
konstant gehalten. Dies gelingt sehr gut über den gesamten Haltezeit-
bereich.  
Während die Steifigkeit und somit die Kontaktfläche zwischen Inden-
ter und Probe konstant gehalten werden, verformt sich das Proben-
material unter der Last kontinuierlich und es kommt zu Kriechprozes-
sen im Material. Um die Steifigkeit bzw. die Kontaktfläche weiterhin 
konstant zu halten muss daher die Last verringert werden. Dieser 




bar. Die Last fällt während des Haltesegments exponentiell ab, wie es 
bei verschiedenen Last-Relaxations-Versuchen schon beobachtet 
wurde [124, 192].  
 
Abbildung 4.17: Rohdaten aus Kontaktsteifigkeit (schwarz) und Last 
(blau) eines Spannungsrelaxationsversuchs mit konstanter Steifigkeit 
an einem Polymer (HD-PE) bei RT mit geglätteten Kurven (jeweils rot). 
 
Aus der gemittelten Kontaktsteifigkeit und den gemessenen Lastdaten 
wird über Gleichung (27) direkt die Härte berechnet. Der große Vorteil 
dieser Methode gegenüber Versuchen bei konstanter Last oder 
konstanter Eindringtiefe wird nun deutlich. Die durch die thermisch 
bedingte Abweichung in der Verschiebungsmessung beeinflusste 
Eindringtiefe bzw. Kontaktfläche wird bei der Berechnung der Härte 
nicht in die Auswertung einbezogen. Für die Geometriekonstante β 
wurde dabei ein Wert von 1,034, für den reduzierten E-Modul E
*
 ein 
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Wert von 203 GPa und für den E-Modul von Nickel ein Wert von 
225 GPa angenommen. Die Härte wurde anschließend durch Umstel-
len von Gleichung (3) in eine Spannung umgerechnet, damit sie mit 
anderen Messmethoden vergleichbar ist. Es wurde ein Wert von 
c
*
 = 2,8 angenommen [9, 54]. Die relative Spannungsabnahme ∆τ 
während des Haltesegments kann mit Hilfe von Gleichung (23) darge-
stellt und das Aktivierungsvolumen V gewonnen werden. Die zugehö-
rige Last-Eindringtiefe-Kurve ist in Abbildung 4.18 dargestellt.  
 
Abbildung 4.18: Last-Eindringtiefe-Kurve (schwarz) eines Spannungsre-
laxationsversuchs mit konstanter Steifigkeit an einem Polymer (HD-PE) 
mit geglätteten Daten im Haltesegment (rot). Inlet: Geglättete relative 
Spannungsabnahme im Haltesegment (schwarz) mit dem FIT (rote 
Linie) nach Gleichung (23). 







































Nach der erfolgreichen Anwendung an Polymeren wurde die Span-
nungsrelaxationsmethode auf das Metall Nickel übertragen. Aufgrund 
der deutlich geringeren Kriechneigung stellt dies hohe Anforderungen 
an die Regelungstechnik und die Messgenauigkeit. In Abbildung 4.19 
ist die Kontaktsteifigkeit und die relative Spannungsabnahme gegen 
die Kriechzeit für mc Nickel bei Raumtemperatur aufgetragen. Auf-
grund der trotz Glättung vorhandenen Streuung der Kurven sind in 
Abbildung 4.19 zur besseren Übersicht stellvertretend drei von zehn 
Tests dargestellt.  
 
Abbildung 4.19: Kontaktsteifigkeit und geglättete relative Spannungs-
abnahme über der Haltezeit bei RT für drei verschiedene Tests in mc 
Nickel. 
 
Im Haltesegment war das Ziel, die Kontaktsteifigkeit konstant zu 
halten. Eine konstante Steifigkeit ist die wichtigste Bedingung für das 
Gelingen des Versuchs. Dies gelingt im Falle des Nickels im Gegensatz 
zum verwendten Polymer HD-PE meist erst nach einer gewissen 
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konstanten Steifigkeit unterschiedlich lange dauert (vgl. 
Abbildung 4.19). Die Steifigkeit bei Test 3 war nach kurzer Zeit kon-
stant, während es für Test 1 und Test 2 bis zu 120 s dauerte, bis eine 
konstante Steifigkeit eingeregelt werden konnte. Wird eine konstante 
Steifigkeit erreicht, so zeigt sich bei allen Kurven ein exponentieller 
Abfall der Last bzw. der relativen Spannung.  
Die unterschiedliche Zeit, die zum Erreichen einer konstanten Steifig-
keit notwendig ist, führt dazu, dass im Material schon mehr oder 
weniger Kriechvorgänge abgelaufen sind. Die relativen Verläufe der 
Kurve könnten durch die Dauer der Stabilisierungsphase beeinflusst 
werden, wobei kein exponentieller Abfall beobachtet wird, bevor eine 
konstante Steifigkeit erreicht wurde (vgl. Abbildung 4.19 unten). Über 
Gleichung (23) kann nur ein exponentieller Abfall ausgewertet wer-
den. Es ist daher ersichtlich, dass zum jetzigen Zeitpunkt keine zufrie-
denstellende Wiederholbarkeit der Messungen mit konstanter Steifig-
keit erreicht wird. 
Im Folgenden ist daher, für alle Korngrößen und Temperaturen, 
jeweils der Versuch mit der kürzesten Stabilisierungsphase dargestellt 
und weiter ausgewertet, sodass die Effekte bis zur Erreichung einer 
konstanten Steifigkeit möglichst gering und die Daten vergleichbar 
sind. Die ausgewerteten Versuche zeichnen sich folglich durch eine 
frühzeitige konstante Steifigkeit aus, worauf ein exponentieller Lastab-
fall folgte.  
In den durchgeführten Spannungsrelaxationsversuchen wird eine 
Abhängigkeit der relativen Spannungsabnahme sowohl von der 
mittleren Korngröße, als auch von der Temperatur beobachtet. Die 
Spannungsabnahme für verschiedene Temperaturen und Korngrößen 







Abbildung 4.20: Auf der linken Seite ist die relative Spannungsabnah-
me für alle Korngrößen über der Kriechzeit für Temperaturen von 
a) RT, c) 60 °C und e) 90 °C dargestellt. Auf der rechten Seite ist die 
relative Spannungsabnahme über der Kriechzeit von b) mc, d) ufc und 
f) nc Nickel für alle Temperaturen gezeigt. 
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Generell steigt die Tendenz der untersuchten Proben zu ausgepräg-
tem Kriechen mit abnehmender mittlerer Korngröße an.  
Abbildung 4.20 a) zeigt eine bei Raumtemperatur um ca. Faktor 3-4 
zunehmende Spannungsabnahme, wenn die mittlere Korngröße von 
mc auf nc verringert wird. Mit abnehmender Korngröße steigt mit 
dem Anteil der Korngrenzen auch die Möglichkeit des Korngrenzen-
kriechens und von Mechanismen wie Kornrotation an. Die verwende-
ten Temperaturen (RT, 60 °C und 90 °C) liegen weit unter der homolo-
gen Temperatur von 0,4, ab der ausgeprägtes Kriechen im Material zu 
erwarten ist. Dennoch wurde ein Einfluss der Temperatur auf die 
Kriecheigenschaften ausgemacht.  
Für alle Temperaturen (RT, 60 °C und 90 °C) nimmt die Spannungsab-
nahme des Materials mit abnehmender mittlerer Korngröße zu (siehe 
Abbildung 4.20). Einzige Ausnahme ist, dass ufc Nickel bei 90 °C 
erstaunlicherweise eine niedrigere relative Spannungsabnahme zeigt 
als mc Nickel (siehe Abbildung 4.20 e)). Es konnte während der Mes-
sungen kein Fehler in der Methode festgestellt werden. Möglicher-
weise war die Temperatur oder Temperaturkonstanz bei den Versu-
chen bei 90 °C nicht gegeben. Wie aus Abbildung 4.20 a), c) und e) 
ersichtlich ist, wird bei allen Temperaturen für nc Nickel die größte 
relative Spannungsabnahme beobachtet. Sie ist im Vergleich zu mc 
Nickel bei allen Temperaturen um Faktor 2-3 erhöht. Bei mc Nickel 
scheint die relative Spannungsabnahme bei RT und bei 60 °C noch 
nicht wesentlich durch die Temperatur beeinflusst zu sein. Es wird am 
Ende der Haltezeit eine gleich hohe Abnahme der Spannung für beide 
Temperaturen ermittelt (siehe Abbildung 4.20 b)). Erst bei 90 °C 
wurde für mc Nickel eine deutlich erhöhte relative Spannungsabnah-
me beobachtet. Durch die sehr niedrigen homologen Temperaturen 
fällt diese im selben Rahmen aus, wie sie ufc Nickel schon bei RT zeigt 
(vergleiche Abbildung 4.20 a) und b)). Nc Nickel zeigt schon bei RT 
eine, im Vergleich zu ufc und mc Nickel, sehr hohe relative Span-




Temperatur noch weiter zunimmt (siehe Abbildung 4.20 f)). Bei ufc 
Nickel (Abbildung 4.20 d)) wird ein gegensätzlicher Verlauf beobach-
tet. Die relative Spannungsabnahme ist für RT am größten, während 
sie bei 90 °C am geringsten ausfällt. Alle berechneten Aktivierungsvo-
lumen sind für die verschiedenen Korngrößen und gemessenen 
Temperaturen in Tabelle 4.1 zusammengefasst. 
Tabelle 4.1: Aktivierungsvolumen V für alle Korngrößen bei RT, 60 °C 
und 90 °C. 
V (b
3
) mc Ni ufc Ni nc Ni 
RT 5,40 0,49 0,95 
60 °C 1,22 0,27 0,52 
90 °C 0,56 2,37 0,52 
 
Für RT wurde bei mc Nickel mit einem Wert von 5,4 b
3
 erwartungsge-
mäß das größte Aktivierungsvolumen ermittelt. Für nc Nickel liegt es 
mit einem Wert von 0,95 b
3
 deutlich niedriger. Ein unerwartet niedri-
ges Aktivierungsvolumen ergab sich mit einem Wert von 0,49 b
3
 für 
ufc Nickel. Das Aktivierungsvolumen nimmt im Falle des mc Nickels für 
Messungen bei 60 °C und 90 °C von 1,22 b³ auf 0,56 b³ ab. Obwohl das 
nc Nickel von 60 °C auf 90 °C eine deutlich gesteigerte relative Span-
nungsabnahme zeigt, bleibt das Aktivierungsvolumen für beide Tem-
peraturen bei einem Wert von 0,52 b³. Für beide Temperaturen stellt 
das ufc Nickel eine Ausnahme dar. Bei 60 °C hat es mit 0,27 b³ den 
geringsten und bei 90 °C mit 2,37 b³ den höchsten Wert aller Korn-
größen.  
 




Für die Auswertung des ISE werden ausschließlich Daten verwendet, 
die für verschiedene Eindringgrößen zwischen 30 nm und 2000 nm 
unter Verwendung der CSM-Methode gemessen und nach der 
Oliver & Pharr-Methode ausgewertet wurden. Die Daten aus den 
Messungen ohne CSM-Methode werden nicht weiter verwendet, da in 
Kapitel 4.3 eine mit abnehmender Korngröße zunehmende Abwei-
chung der Härte im Vergleich zu Messungen mit CSM-Methode 
festgestellt wurde. Würden nur Daten aus Messungen ohne CSM-
Methode verwendet, so verschiebt sich die komplette Härtekurve zu 
tieferen Werten, auf den Verlauf der Kurven und auf die Größe des ISE 
hätte das jedoch keinen Einfluss.  
Im weiteren Verlauf wird der Farbcode in Diagrammen, in denen alle 
unterschiedlichen Korngrößen gleichzeitig dargestellt sind, beibehal-
ten: Mc Nickel ist blau, ufc Nickel schwarz und nc Nickel rot darge-
stellt. Die gemessenen Härten aller Korngrößen sind über den gesam-
ten Eindringtiefenbereich in Abbildung 4.21 zusammengefasst. 
Für alle Korngrößen wird eine Abhängigkeit der Härte von der Ein-
dringtiefe beobachtet. Für große Eindringtiefen werden konstante 
Härtewerte von 2,2 ± 0,05 GPa (mc Ni), 2,8 ± 0,15 GPa (ufc Ni) und 
6,4 ± 0,04 GPa (nc Ni) ermittelt. Die Abhängigkeit der Härte von der 
Korngröße wird in Kapitel 5.1 ausführlich diskutiert. Die Härteverläufe 
aller mittleren Korngrößen zeigen mit abnehmender Eindringtiefe 
einen kontinuierlichen Anstieg der Härte. Bei allen Korngrößen kann 
ein ISE beobachtet werden. Allerdings weisen die verschieden Korn-
größen ein unterschiedliches Verhalten bezüglich des auftretenden 





Abbildung 4.21: Härte aufgetragen gegen die Eindringtiefe für mc 
(blau), ufc (schwarz) und nc (rot) Nickel. Die Daten wurden gemittelt 
über Bereiche von 100 nm bei XP Messungen und über 10 nm bei DCM 
Messungen. 
 
Mc Nickel zeigt mit abnehmender Eindringtiefe einen flachen Härte-
anstieg ab einer Eindringtiefe von ca. 1100 nm, während bei nc Nickel 
erst ab ca. 400 nm eine vergleichsweise steil zunehmende Härte zu 
beobachten ist. Bei ufc Nickel beginnt der Härteanstieg mit abneh-
mender Eindringtiefe etwa bei 750 nm. Bei mc Nickel wird ein sehr 
ausgeprägter ISE beobachtet, während bei nc Nickel nur ein geringer 
ISE auftritt. Der ISE nimmt mit abnehmender mittlerer Korngröße ab.  





















XP (CSM)   mc ufc








Abbildung 4.22: E-Modul aufgetragen gegen die Eindringtiefe für mc, 
ufc und nc Nickel. Die Daten wurden gemittelt über Bereiche von 
100 nm bei XP Messungen und über 10 nm bei DCM Messungen. 
 
Abbildung 4.22 zeigt den E-Modul gegen die Eindringtiefe für alle 
Korngrößen und Messmethoden. Der E-Modul ist bei allen Proben 
über die gesamte Eindringtiefe konstant und der mittlere Wert für mc, 
ufc bzw. nc Nickel liegt bei 221,5 ±6,6 GPa, 225,8 ± 5,8 GPa bzw. 
222,8 ± 2,8 GPa. Dies stimmt sehr gut mit Literaturwerten überein [9, 
56, 112]. 
In Tabelle 4.2 sind die Ergebnisse der unterschiedlichen Untersuchun-
gen und Messmethoden zusammengefasst dargestellt. 
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Tabelle 4.2: Zusammenfassung der Ergebnisse aller Korngrößen. 
 mc Ni ufc Ni nc Ni 
d vor Indentation (µm) 24,721 0,959 0,035 
dm vor Indentation (µm) 20,168 0,556 0,034 
d nach Indentation (µm) - 0,862 0,121 
dm nach Indentation (µm) - 0,848 0,111 







Dynamische Härte (GPa) 2,2 ± 0,05 2,9 ± 0,15 6,4 ± 0,04 







Härte mit CSM nach  
O&P (GPa) 
2,2 ± 0,04 - 6,4 ± 0,03 
E-Modul ohne CSM nach 






Härte ohne CSM nach  
O&P (GPa) 
1,9 ± 0,05 - 5,6 ± 0,15 
Klassische Härte mit  
Pile-Up (GPa) 
- - 4,7 ± 0,3 
Klassische Härte ohne  
Pile-Up (GPa) 
- - 5,2 ± 0,3 
mSRJ 0,007 0,011 0,019 






In dieser Arbeit wurden Nickelproben unterschiedlicher Korngrößen 
untersucht. Dafür wurden an denselben Proben unterschiedlicher 
Oberflächenpräparation Messungen an verschiedenen Geräten, mit 
verschiedenen Messköpfen und verschiedenen Nanoindentationsme-
thoden durchgeführt. Durch die Verwendung eines DCM-Messkopfs 
mit CSM-Methode und einer sehr sorgfältig durchgeführten Spitzen-
kalibrierung konnten zuverlässige Daten bis hin zu kleinsten Eindring-
tiefen erhalten werden. Die dabei erhaltenen Ergebnisse zeigen für 
jede untersuchte Korngröße durchgängig eine hohe Konsistenz der 
Daten, die in dieser Gesamtheit nicht in der Literatur zu finden sind.  
Dieses Kapitel ist in fünf Unterkapitel untergliedert. Im ersten Unter-
kapitel wird der Einfluss der Verformung auf die Mikrostruktur ver-
schiedener Korngrößen diskutiert. Im folgenden Unterkapitel wird die 
Abhängigkeit der Festigkeit von der Korngröße behandelt. Das dritte 
Unterkapitel diskutiert verschiedene Einflussfaktoren auf Härtedaten. 
Das vierte Unterkapitel handelt vom unterschiedlichen zeitabhängigen 
Verhalten verschiedener Korngrößen. Zuletzt erfolgt eine ausführliche 
Diskussion des Indentationsgrößeneffekts verschiedener Korngrößen. 
 
5.1 Einfluss der Verformung auf die 
Mikrostruktur 
Die Mikrostruktur sowohl vor als auch nach der Indentation wurde mit 
mikroskopischen Methoden untersucht. Bei mc Nickel wurde unter-
halb des Indenters ein deutlich verformter Bereich mit starkem 
Orientierungskontrast beobachtet, welcher mit zunehmendem Ab-




im Vergleich zu nc Nickel sehr geringer Pile-Up beobachtet. Nc Nickel 
wies den größten Pile-Up aller Korngrößen auf.  
Bei ufc Nickel zeigte sich unter dem Indent eine feine, regelmäßige 
Kornstruktur. Die Korngrößenverteilung war schmaler als vor der 
Indentation (siehe Abbildung 4.4), die wenigen sehr großen Körner 
sowie die vielen Zwillinge waren verschwunden (vgl. Abbildung 4.3). 
Die wenigen großen Körner rekristallisieren auf Kosten der Zwillinge 
und gleichzeitig tritt bei den vielen kleinen Körnern spannungsindu-
ziertes Kornwachstum auf. Diese beiden Prozesse führen zu der 
deutlich schmaleren, jedoch nur minimal zu höheren Werten verscho-
benen, logarithmischen Normalverteilung der Korngröße. Damit kann 
der Anstieg des Medians und die sogar leicht verringerte mittlere 
Korngröße erklärt werden. Bei nc Nickel kam es unterhalb des Ein-
drucks zu Kornwachstum. Eine stark verbreiterte und zu höheren 
Werten verschobene logarithmische Normalverteilung sowie eine 
verdreifachte mittlere Korngröße bestätigen dies.  
Nc Metalle sind metastabile Festkörper, die im Vergleich zu grobkris-
tallinen Metallen, bedingt durch die vielen Korngrenzen, eine deutlich 
höhere gespeicherte Energie aufweisen. Neben erhöhten Temperatu-
ren können auch hohe Spannungen zu Kornwachstum führen [107], 
wie sie z.B. beim Walzen oder auch bei Indentationsversuchen auftre-
ten. Von starkem spannungsinduziertem Kornwachstum bei Indenta-
tionsversuchen wurde schon häufig berichtet, z.B. bei Kupfer [107], 
dünnen nc Al-Schichten [39, 108] und nc Nickel [109]. 
Es wird daher angenommen, dass das in dieser Arbeit bei ufc und vor 
allem bei nc Nickel beobachtete deutliche Kornwachstum unterhalb 
der resultierenden Indents spannungsinduziert abgelaufen ist. Bei ufc 
Nickel scheinen auch Rekristallisationsprozesse an der Änderung des 
Gefüges beteiligt gewesen zu sein. Bei einem Indentationsversuch 
kommt es während des Eindringens des Indenters ins Material zu 
hohen lokalen Scherspannungszuständen rund um die Indenterspitze. 
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Dies kann als Erklärung sowohl für das beobachtete spannungsindu-
zierte Kornwachstum als auch für die rekristallisierten Körner gesehen 
werden. Die im Vergleich zum unverformten Zustand deutlich ver-
schmälerte Korngrößenverteilung des ufc Nickels bei nur geringfügig 
verringertem mittlerem Korndurchmesser hängt mit dem Verschwin-
den der Zwillinge zusammen. Die vielen Zwillinge in großen Körnern 
können eine Neubildung kleinerer Körner begünstigen, womit die 
geringe Verringerung der mittleren Korngröße erklärt werden kann. 
Ufc Nickel besteht aus einer sehr inhomogenen Mikrostruktur. Die 
vielen kleinen Körner sind thermisch instabil und neigen dadurch 
unter Belastung zu spannungsinduziertem Kornwachstum. Damit kann 
die deutliche Zunahme des Medians von ufc Nickel erklärt werden. 
Hinweise auf Korngrenzengleiten an den Rändern der Eindrücke 
wurden nicht festgestellt. Daher wird angenommen, dass die Verfor-
mung nicht von diesem Mechanismus dominiert ist.  
 
5.2 Korngrößenabhängigkeit der Festigkeit 
Durch die Verwendung von drei verschiedenen Korngrößen wird eine 
Untersuchung des Größeneffekts der Festigkeit in Abhängigkeit von 
der Korngröße möglich. In Abbildung 5.1 sind sowohl die in dieser 
Arbeit gemessenen Härtedaten (schwarze Quadrate), als auch Litera-
turdaten [6, 110, 112, 220-225] von gewalztem, elektrolytisch abge-
schiedenem oder durch Pulverkonsolidierung und Kondensation 
hergestelltem Nickel (blaue Sterne) gegen die inverse Quadratwurzel 
der mittleren Korngröße gemäß der Hall-Petch-Gleichung (Glei-
chung (1)) aufgetragen. Zur besseren Vergleichbarkeit mit weiteren 
Methoden wurde nicht die Fließspannung, sondern die Härte für die 
Hall-Petch-Auftragung verwendet. Die intrinsische Härte bei unendlich 
großer Korngröße (y-Achsenabschnitt) wird als H0
‘





Abbildung 5.1: Variation der Härte als Funktion der inversen Quadrat-
wurzel der mittleren Korngröße für polykristallines Nickel mit mittleren 
Korngrößen im nc, ufc und mc Bereich verschiedener Literaturquellen 
(blaue Sterne) [6, 110, 112, 146, 220-226] und Werte aus dieser Arbeit 
vor (ausgefüllte Quadrate) und nach (leere Quadrate) der Indentation 
nach der Hall-Petch-Gleichung (Gleichung (1)).  
 
Bei den in dieser Arbeit untersuchten mittleren Korngrößen wurde 
eine starke Abhängigkeit der Härte von der mittleren Korngröße 
gezeigt. Die Härte stieg mit abnehmender mittlerer Korngröße deut-
lich von 2,3 GPa (mc Nickel) auf 6,4 GPa (nc Nickel) an. Dieser Anstieg 
weist einen linearen Zusammenhang entsprechend dem Hall-Petch-





(vor Ind.) = 2,03 GPa auf. Der Parameter kHP ist ein Maß für das 
durch Kornfeinung hervorgerufene Verfestigungsverhalten eines 
polykristallinen Metalls.  
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Die in der Literatur verfügbaren Nickel-Daten weisen eine große 
Bandbreite an untersuchten Korngrößen auf (siehe Abbildung 5.1). Es 
wird ein kontinuierlicher Anstieg der Härte mit abnehmender Korn-
größe beobachtet [21, 22] (vgl. Kapitel 2.1.2). Auch von Nickel-
Wolfram Legierungen ist dies bekannt [32]. Die Streuung der Daten 
hängt mit der Reinheit, dem Herstellungsverfahren und der daraus 
folgenden Versetzungsdichte der Proben, sowie mit dem Mess- und 
Auswerteverfahren von Korngröße und Härte zusammen. Aus den 
gezeigten Literaturdaten werden im Korngrößenbereich zwischen 
10 µm und 50 nm ein Hall-Petch-Koeffizient von 0,94 GPaµm
1/2
 und 
eine intrinsische Härte bei infiniter Eindringtiefe von 0,97 GPa erhal-
ten.  
Verantwortlich für die zunehmende Festigkeit sind der mit abneh-
mender mittlerer Korngröße zunehmende Korngrenzenanteil im 
Material und die dadurch zunehmend eingeschränkte Versetzungs-
beweglichkeit. Es werden immer höhere Spannungen benötigt, um 
das Material weiter plastisch zu verformen. Es ist bekannt, dass 
niedrige Härten bei großen Korngrößen von konventioneller Verset-
zungsbewegung [19, 23, 112, 146] und Versetzungsaufstauen an den 
Korngrenzen [1, 19, 20] verursacht werden. Mit abnehmender Korn-
größe wird die Verformung immer mehr durch korngrenzenbasierte 
Mechanismen wie Kornrotation [34, 38, 40], Korngrenzengleiten [37, 
38], Emission und Absorption von Partialversetzungen an den Korn-
grenzen [33, 227], Diffusionskriechen [228, 229], Korngrenzenmigrati-
on und Kornwachstum [38, 39, 230] übernommen. Diese Mechanis-
men sind für den „Knick“ der Hall-Petch-Geraden bei kleinen Korngrö-
ßen verantwortlich. Mit der Abnahme der Korngröße geht ein 
kontinuierlicher Wechsel des dominierenden Verformungsmechanis-
mus von versetzungsgetragenen hin zu korngrenzenbasierten Mecha-
nismen einher.  
Die Härte des untersuchten mc Nickels lag mit einem Wert von 




Einkristallen (ca. 1 GPa [146]) deutlich höher. Dies ist vermutlich in der 
beim Walzprozess eingebrachten Kaltverfestigung und der somit 
höheren Versetzungsdichte im Material begründet, da die Proben der 
gezeigten Literaturwerte durch andere Verfahren hergestellt wurden. 
Wenn die mc Probe, z.B. durch ein anderes Verfahren, mit gleicher 
Korngröße aber geringerer Versetzungsdichte hergestellt worden 
wäre, hätte dies möglicherweise zu einer geringeren Härte des mc 
Nickels geführt. 
Der Härtewert von nc Nickel fügt sich sehr gut in den Verlauf der 
Literaturdaten ein. In Abbildung 5.1 nimmt die Festigkeitssteigerung 
zwischen ca. 50 nm und 10 nm mit kleiner werdender mittlerer 
Korngröße ab und es wird ein Übergangsbereich festgestellt. Die 
untersuchte nc Probe liegt mitten in diesem Übergangsbereich. Dies 
deutet darauf hin, dass die plastische Verformung sowohl von verset-
zungs- als auch von korngrenzenbasierten Mechanismen getragen 
wird. Berücksichtigt man das während der Indentation von nc Nickel 
aufgetretene Kornwachstum (vgl. Kapitel 5.1) in der Hall-Petch-
Auftragung, so verschiebt sich der Messpunkt des nc Nickels bei 
gleicher Härte ausgehend von 34 nm zu einer Korngröße von 111 nm 
(vgl. offene Quadrate in Abbildung 5.1). Die neue Lage würde dann für 
ein vermehrtes Auftreten versetzungsbasierter Verformung sprechen, 
wenngeich es vermutlich nicht der dominierende Mechanismus ist.  
Die Härte des ufc Nickels liegt an der oberen Grenze der Literaturwer-
te. Die Ursache dafür ist vermutlich die unterschiedliche Messung der 
Korngröße, welche in dieser Arbeit ohne Berücksichtigung der im 
Material vorliegenden Zwillinge erfolgte. Würde man die Zwillinge 
berücksichtigen, so wäre die mittlere Korngröße kleiner und der Wert 
würde bei gleicher Härte aber kleineren Korngrößen liegen. Berück-
sichtigt man hier die aufgetretenen mikrostrukturellen Veränderun-
gen (vgl. Kapitel 5.1), so verschiebt sich der Messpunkt für ufc Nickel 
zu leicht größeren Korngrößen hin (vgl. offene Quadrate in 
Abbildung 5.1). 
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Das korngrößenabhängige Verhalten der Festigkeit von Nickel zeigt ein 
klassisches Verhalten nach dem Hall-Petch-Modell. Der in dieser 
Arbeit ermittelte, flachere Anstieg der Hall-Petch-Geraden 
(kHP = 0,81 GPaµm
1/2
) im Vergleich zur Literatur (kHP = 0,94 GPaµm
1/2
) 
ergibt sich aus den oben genannten Abweichungen in Ausgangs- und 
Endmikrostruktur der untersuchten Proben. Berücksichtigt man bei 
ufc und nc Nickel die Endkorngröße nach der Indentation, so ergibt 
sich ein steilerer Verlauf der Hall-Petch-Geraden. Die dann ermittelte 
Hall-Petch-Konstante beträgt kHP (nach Ind.) = 1,53 GPaµm
1/2
. Mög-
licherweise trat durch das Kornwachstum auch eine Härteabnahme 
auf und die Härten bei der Ausgangskorngröße waren höher. Dies 
würde ebenfalls zu einem steileren Verlauf der Hall-Petch-Geraden 
führen, wird jedoch nicht qualtifiziert. Da angenommen wird, dass die 
Abweichungen im Hall-Petch-Koeffizienten mit der Herstellung der 
Proben und der Datenauswertung zu tun haben, wird in der späteren 
Auswertung (Kapitel 5.5.3) der Literaturwert für den Hall-Petch-
Koeffizienten von 0,94 GPaµm
1/2
 verwendet.  
 
5.3 Einflussfaktoren auf Härtedaten 
Mit Nanoindentation ermittelte mechanische Eigenschaften von 
Metallen zeigen oftmals eine Abhängigkeit von der Oberflächenpräpa-
ration, der Messmethode (Standardmethode mit/ohne CSM-
Methode), dem verwendeten Gerät (Nanoindenter XP oder Nano-
indenter G200), dem verwendeten Messkopf (XP- oder DCM-
Messkopf) und der Auswertemethode (optisch, dynamisch aus CSM-
Messungen oder nach O&P). Die beobachteten Einflüsse auf die 







Jeweils eine Probe je Korngröße wurde nur mechanisch poliert und 
eine weitere je Korngröße zusätzlich vibrationspoliert. Es wurde für 
die Proben nach der mechanischen Bearbeitung eine höhere Härte als 
nach dem Vibrationspolieren ermittelt. Dies wurde auch bei hochrei-
nem Kupfer in [231] beobachtet und mit der beim mechanischen 
Polieren eingebrachten Verformungsschicht an der Probenoberfläche, 
die bei der Verformung durch Indentation verfestigend wirkt, begrün-
det. Dieselbe Begründung hat vermutlich auch zur höheren Härte der 
in dieser Arbeit untersuchten mechanisch polierten Proben geführt.  
Der Härteunterschied war bei mc Nickel am deutlichsten ausgeprägt 
und zeigt eine Zunahme mit zunehmender Korngröße (vgl. 
Abbildung 4.6). Vermutlich ist gerade bei großen Korngrößen der 
Unterschied zwischen der oberflächlichen Defektdichte vor und nach 
den Schleif- und Polierschritten am größten, womit die Beobachtung 
erklärt werden kann. Das Ziel des Vibrationspolierschrittes ist es, diese 
mechanisch eingebrachte Verformungsschicht abzutragen, ohne 
zeitgleich weitere Schädigungen ins Material einzubringen, wie es 
auch von [231] empfohlen wurde. Die im Vergleich zu den mechanisch 
polierten Proben geringere Härte der vibrationspolierten Proben 
bestätigt diese Annahme. Um im weiteren Verlauf der Arbeit ver-
gleichbare Daten zu erhalten, wurden alle weiteren Messungen 
ausschließlich an vibrationspolierten Proben durchgeführt.  
Die Rauheit aller untersuchten Proben lag mit Werten zwischen 
3 - 6 nm sowohl nach der mechanischen Politur als auch nach dem 
Vibrationspolierschritt im selben, sehr niedrigen Bereich. Eine Beein-
flussung der Daten durch hohe oder unterschiedliche Rauheit wird 
daher ausgeschlossen. Die präparierten Oberflächen waren sehr gut 
für Nanoindentationsmessungen geeignet. 
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5.3.2 CSM-Methode und Messkopf 
Der Vergleich verschiedener Messköpfe ergab, dass der verwendete 
Messkopf keinen Einfluss auf die ermittelten Daten hat. Mit den 
unterschiedlichen Messköpfen wurden sowohl für den E-Modul, als 
auch für den Verlauf der Härte über den untersuchten Eindring-
tiefebereich (30 nm – 2000 nm) Daten von sehr hoher Konsistenz 
ermittelt. Sowohl bei Standardmessungen mit als auch ohne Verwen-
dung der CSM-Methode zeigt der E-Modul konstante Werte im selben 
Wertebereich (vgl. Abbildung 4.7). Es wird bei Messungen mit Ver-
wendung der CSM-Methode eine höhere Härte gemessen, als sie 
ohne Verwendung der CSM-Methode ermittelt wurde (siehe Abbil-
dung 4.8). Diese Abweichung, die mit abnehmender Korngröße 
zunimmt, kann durch die genaue Analyse der Auswertung wie folgt 
erklärt werden. Der generelle Unterschied liegt in den unterschiedli-
chen Daten, die für die Auswertung herangezogen werden. Bei Mes-
sungen mit der CSM-Methode erfolgt die Aufnahme der Kontaktstei-
figkeit kontinuierlich während des Belastungssegments. Für die 
Datenauswertung wird daher der Bereich vor dem Haltesegment 
herangezogen. Die Methode von Oliver & Pharr nutzt hingegen die 
Kontaktsteifigkeit, die aus dem elastischen Bereich der Entlastung, 
also im Anschluss an das Haltesegment, abgeleitet werden kann. Es 
wird in [219] gezeigt, dass die Dehnrate während des Konstanthaltens 
der Last im Haltesegment abfällt. Für ein infinitesimal kurzes Halte-
segment wie im Falle der CSM-Methode ist der Abfall der Dehnrate 
vernachlässigbar und es wird, unabhängig von der Korngröße, kein 
Effekt auf die Härte beobachtet. Werden jedoch die Daten im An-
schluss an das Haltesegment für die Auswertung herangezogen, so 
spielt die Dehnratenabhängigkeit der unterschiedlichen Korngrößen 
eine entscheidende Rolle. Im Falle des mc Nickels waren die Härteun-
terschiede bei Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-
Methode wegen der schwachen Dehnratenabhängigkeit nur gering 




zu beobachten. Mit abnehmender Korngröße zeigten die untersuch-
ten Nickelproben eine Zunahme der Dehnratenabhängigkeit. Der 
Abfall der Dehnrate im Haltesegment wirkte sich bei nc Nickel stärker 
auf die Auswertung der Härte aus und erklärt die abweichende Härte 
der Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-Methode. Der 
Einfluss der Dehnrate auf die Härtewerte und den Kurvenverlauf wird 
in Kapitel 5.4.1 ausführlich diskutiert. 
 
5.3.3 Pile-Up und Auswertemethode 
Der Pile-Up spielt eine entscheidende Rolle bei der Ermittlung der 
tatsächlichen Kontaktfläche und damit für die Auswertung von Nano-
indentationsdaten. Daher werden nachfolgend der Einfluss der Korn-
größe auf das Auftreten des Pile-Up, die Ermittlung der Kontaktfläche 
sowie der Einfluss verschiedener Auswertemethoden diskutiert. 
Das Verhalten unter der Indenterspitze ist stark geprägt von den 
Kaltverfestigungseigenschaften und dem Verhältnis von E-Modul zu 
Härte des Materials. Wird in stark anisotropes Material indentiert, so 
kann dies zu unterschiedlichem Verhalten führen [231]. Anisotropie 
spielt für die Untersuchungen in dieser Arbeit jedoch keine Rolle. Für 
polykristalline kfz Metalle gilt: Je kleiner das E/H-Verhältnis ist, desto 
mehr Pile-Up bildet sich bei gleicher Eindringtiefe und desto stärker ist 
die Unterschätzung von Kontaktfläche und berechneter Härte (vgl. 
Kapitel 2.3.5).  
Für die untersuchten Korngrößen von Nickel wurde bei annähernd 
gleichem E-Modul sowohl ein deutlicher Anstieg der Härte mit ab-
nehmender mittlerer Korngröße verzeichnet (vgl. Kapitel 5.2) als auch 
ein mit abnehmender mittlerer Korngröße zunehmender Pile-Up 
beobachtet. Dieser wurde jedoch nur an nc Nickel quantitativ ausge-
wertet. Das abnehmende E/H-Verhältnis führt zu vermehrt lokal 
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stattfindender Verformung im Material und damit zur beobachteten, 
vermehrten Pile-Up Bildung bei kleineren Korngrößen (nc und ufc 
Nickel). Ein verstärkter Pile-Up bedeutet, dass die Kontaktfläche 
stärker unter- und die daraus ermittelte Härte bei kleineren Korngrö-
ßen stärker überschätzt wird als bei größeren, sofern nicht die z.B. 
optisch vermessene tatsächliche, sondern die kalibrierte Kontaktflä-
che in der Auswertung verwendet wird. Bei allen verwendeten Aus-
wertemethoden wird die Härte letztlich über Gleichung (6) bzw. 
Gleichung (12) berechnet. Für verschiedene Auswertemethoden 
wurden sowohl unterschiedliche Härtewerte als auch ein unterschied-
lich ausgeprägter ISE beobachtet (vgl. Abbildung 4.9). Die Ursache 
liegt in den sich unterscheidenden Kontaktflächen und Lasten, die für 
die Berechnung der Härte herangezogen werden. Dies wird im Fol-
genden ausführlich diskutiert.  
Die Werte aus der klassischen Härtemessung (optische Vermessung) 
sind generell niedriger als die Werte, die aus den kontinuierlich 
aufgenommenen Nanoindentationsdaten erhalten wurden (siehe 
Abbildung 4.9). Bei der klassischen Härtemessung wird die für die 
Berechnung der Härte in Gleichung (6) verwendete Kontaktfläche erst 
nach vollständiger Entlastung der Probe aufgenommen. Da die Kon-
taktfläche ohne Last um den elastischen Anteil reduziert ist, müsste 
die Härte bei gleichem Pmax geringfügig größer als die der Nanoinden-
tationsdaten sein. Der durch den elastischen Anteil verursachte Effekt 
auf die Kontaktfläche ist allerdings, bedingt durch den hohen E-Modul, 
bei Metallen vernachlässigbar und eine höhere Härte wird nicht 
beobachtet.  
Weitere Ursachen für die unterschiedlichen Härteniveaus aus klassi-
scher Härtemessung und Nanoindentationsdaten könnten z.B. sowohl 
in der starken Dehnratenabhängigkeit des nc Nickel als auch in der 
fehlerhaften dynamischen Messung der Last [232] liegen. Die starke 
Dehnratenabhängigkeit führt bei der O&P-Last zu geringeren Werten 




zu einer geringeren Last der CSM-Daten. Es wird jedoch angenom-
men, dass die Hauptursache für die höhere Härte von Nanoindentati-
onsdaten in der Verwendung einer kalibrierten Kontaktfläche bei der 
Auswertung sowohl nach der O&P-Methode als auch von CSM-Daten 
liegt. Die Messung wurde an nc Nickel durchgeführt, wobei starker 
Pile-Up aufgetreten ist. Dieser wurde in der Auswertung der Nano-
indentationsdaten nicht berücksichtigt, die Härte wird daher stark 
überschätzt (vgl. Kapitel 5.3.3 und Abbildung 4.9). 
Mit der klassischen Härtemessung, d.h. mit einer optischen Vermes-
sung der Kontaktfläche, wurde für große Eindringtiefen mit Berück-
sichtigung des Pile-Up eine geringere Härte ermittelt als ohne Berück-
sichtigung des Pile-Up (vgl. Abbildung 4.9). Die direkt am resultieren-
den Indent optisch vermessene Kontaktfläche mit Pile-Up war größer 
als die Kontaktfläche ohne Pile-Up. Für die Berechnung der Härte nach 
Gleichung (6) wird in beiden Fällen dasselbe Pmax verwendet. Dadurch 
erklärt sich die ermittelte geringere Härte der klassischen Härtemes-
sung mit Pile-Up.  
Die dynamisch ausgewertete Härte, d.h. die unter Verwendung der 
CSM-Methode ermittelte Härte, war geringer als die Oliver & Pharr-
Härte (siehe Abbildung 4.9). Bei beiden Methoden wird die kalibrierte 
Kontaktfläche zur Berechnung der Härte herangezogen. Diese berück-
sichtigt den aufgetretenen Pile-Up nicht. Es wird von Pharr et. al. [232] 
gezeigt, dass die Verwendung der CSM-Methode vor allem bei Mate-
rialien mit hohem E/H-Verhältnis einen signifikanten Einfluss auf den 
E-Modul und insbesondere auf die Härte haben kann. Die dynamische 
Entlastung führt zu Fehlern in den gemessenen Kräften, Eindringtiefen 
und Steifigkeiten, wodurch die abweichende Härte der CSM-Metode 
zur O&P-Methode erklärt werden kann.  
Für alle Auswertemethoden wurde ein Härteanstieg mit abnehmender 
Korngröße festgestellt (vgl. Abbildung 4.9). Der ISE hat für verschiede-
ne Auswertemethoden jedoch eine unterschiedlich starke Ausprä-
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gung. Dass der ISE bei der klassischen Härtemessung deutlich ausge-
prägter auftritt als bei Nanoindentationsdaten, hängt mit dem fehlen-
den elastischen Anteil zusammen, da die Kontaktflächenvermessung 
bei der klassischen Härtemessung ohne Last stattfindet. Bei der 
klassischen Härtemessung verschiebt sich der Beginn des Härtean-
stiegs unter Berücksichtigung der tatsächlichen Kontaktfläche, d.h. 
optische Vermessung der Kontaktfläche unter Berücksichtigung des 
Pile-Up verglichen zur optischen Messung ohne Berücksichtigung des 
Pile-Up, zu kleineren Eindringtiefen und der ISE nimmt daher ab. Bei 
Messungen mit und ohne Verwendung der CSM-Methode wurde kein 
signifikanter Unterschied in der Ausprägung des ISE aller untersuchter 
Korngrößen beobachtet. 
 
5.4 Zeitabhängiges Verhalten verschiedener 
Korngrößen 
Der Einfluss der Korngröße auf das zeitabhängige Verhalten von Nickel 
wurde in dieser Arbeit mit verschiedenen Nanoindentationsmethoden 
systematisch untersucht. Dieses Unterkapitel ist in vier Abschnitte 
gegliedert. Im ersten Abschnitt wird der Einfluss der Dehnrate auf die 
Härte diskutiert. Der zweite und dritte Abschnitt behandelt die ermit-
telten thermischen Aktivierungsparameter und Verformungsmecha-
nismen. Im vierten Abschnitt wird die Methode mit konstanter Steifig-





5.4.1 Einfluss der Dehnrate auf die Härte 
Um das zeitabhängige Verformungsverhalten verschiedener Korngrö-
ßen in Abhängigkeit von Dehnrate und Spannung zu charakterisieren 
wurden sowohl Dehnratenwechsel- als auch Indentationskriechversu-
che durchgeführt. Bei den Indentationskriechversuchen wurden 
Dehnraten ähnlich zu denen erreicht, die mit den Dehnratenwechsel-
versuchen untersucht wurden. Die gezeigten Literaturwerte stammen 
aus einem vergleichbaren Dehnratenbereich. Abbildung 5.2 zeigt die 
ermittelten Dehn- bzw. Kriechraten verschiedener Korngrößen über 
der Härte aus dieser Arbeit zusammen mit Literaturdaten aus Indenta-
tionskriechversuchen (CL), Dehnratenwechselversuchen (SRJ) und 
Versuchen mit konstanter Dehnrate (CSR) [9, 14, 53].  
 
Abbildung 5.2: Auftragung der Kriech- bzw. Dehnrate über der Härte 
für mc Nickel (blau), ufc Nickel (schwarz) und nc Nickel (rot) aus 
Indentationskriech- (CL) und Dehnratenwechselversuchen (SRJ) zu-
sammen mit Literaturdaten [9, 14, 53], die zusätzlich auch bei kon-
stanter Dehnrate (CSR) ermittelt wurden. 
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Mit Dehnratenwechsel- bzw. Kriechversuchen wurde das zeitabhängi-
ge Verformungsverhalten in Abhängigkeit von der Belastungsge-
schwindigkeit bzw. von der Spannung charakterisiert. Bei geringerer 
Dehn- bzw. Kriechrate wurde in den durchgeführten Versuchen bei 
allen untersuchten Korngrößen eine niedrigere Härte ermittelt (vgl. 
Abbildung 5.2).  
Eine Härteabnahme mit abnehmender Kriech- bzw. Dehnrate ist aus 
der Literatur für kfz Metalle sowohl aus Indentationskriech- [13, 14, 
50, 182] bzw. Dehnratenwechselversuchen [3, 9, 50], als auch aus 
Zug- und Druckversuchen [51, 52] bekannt. Sie wird von [233] zurück-
geführt auf einen inversen Zusammenhang zwischen der Härte des 
Materials und der mittleren Länge von mobilen Versetzungen. Bei den 
Indentationskriechversuchen wird die Last im Haltesegment konstant 
gehalten. Dabei relaxiert das Material, die Kriechrate nimmt mit 
zunehmender Haltezeit ab und es kommt zu einer Härteabnahme 
während des Haltesegments [219]. Bei ähnlichen Dehn- bzw. Kriechra-
ten werden ähnliche Härtewerte erwartet, sofern wichtige Einfluss-
größen auf die Nanoindentationsdaten wie z.B. Korngröße, Mikro-
struktur, verwendetes Gerät, Messmethode etc. ähnlich oder gleich 
sind. Bei den in dieser Arbeit durchgeführten Messungen zum zeitab-
hängigen Verhalten von Nickel waren alle äußeren Parameter (Gerät, 
Messkopf, Indenterspitze, Proben und Probenpräparation) in den 
Dehnratenwechsel- und Kriechversuchen dieselben. Die ermittelten 
Werte sollten daher vergleichbare Ergebnisse liefern. 
Für nc Nickel wurde in dieser Arbeit eine sehr gute Übereinstimmung 
der Kurven aus durchgeführten Dehnratenwechsel- und Kriechversu-
chen beobachtet (siehe Abbildung 5.2). Bei mc bzw. ufc Nickel hinge-
gen wich die bei ähnlichen Dehnraten ermittelte Härte aus Dehnra-
tenwechselversuchen nach unten bzw. nach oben von den Werten 
aus den Indentationskriechversuchen ab. Die in dieser Arbeit ermittel-
ten, unterschiedlichen Härtewerte aus Dehnratenwechsel- und 




E-Moduls in den Dehnratenwechselversuchen zusammen, welche eine 
präzise Ermittlung der Härtewerte erschwerten. Da dies jedoch ein 
systematischer Fehler in der Messung war, kann nicht erklärt werden, 
warum die Härte aus Kriechversuchen bei ufc Nickel niedriger und bei 
mc Nickel höher als die Härte aus den Dehnratenwechselversuchen 
ist. Wie aus Abbildung 5.2 ersichtlich ist, liegen die in dieser Arbeit 
gemessen Härtewerte grundsätzlich in ähnlichen Bereichen wie die 
Nanoindentationsdaten aus [9, 14, 53]. Die beobachteten Abweichun-
gen eigener Daten zur Literatur werden im Folgenden diskutiert.  
Bei allen gezeigten Dehnratenwechselversuchen aus dieser Arbeit und 
der Literatur wurden vergleichbare Dehnraten verwendet (vgl. Abbil-
dung 5.2). Die geringeren Kriechraten von mc und nc Nickel aus [14] 
hängen möglicherweise mit der geringeren Eindringtiefe zu Beginn 
des Haltesegments (500 nm im Vergleich zu 1000 nm in dieser Arbeit) 
zusammen. Bei geringeren Eindringtiefen ist die Materialrelaxation 
schwächer, was in einer geringeren Kriechrate resultiert. Vergleicht 
man die ermittelten bzw. die aus der äquivalenten Spannung berech-
neten Härten für ähnliche nanokristalline mittlere Korngrößen (35 nm 
in dieser Arbeit und 20-40 nm in [14]), so erkennt man eine sehr gute 
Übereinstimmung mit den Literaturdaten. Dies gilt sowohl für Inden-
tationskriech- als auch für Dehnratenwechselversuche.  
Für mc Nickel aus [14] wird bei ähnlichen Dehnraten eine leicht 
höhere Härte gemessen. Eine Erklärung dafür könnten unterschiedli-
che mittlere Korngrößen der Proben sein. Dazu liegt in [14] allerdings 
keine Information vor. Der leicht gekurfte Verlauf des mc Nickels aus 
[14] deutet auf einen sich während der Messung ändernden Parame-
ter hin, das Material wird während der Verformung weicher. Da mc 
Nickel einen ausgeprägten ISE aufweist könnte bei der Eindringtiefe 
von 500 nm zu Beginn des Haltesegments noch kein mit zunehmender 
Eindringtiefe konstanter Härteverlauf erreicht worden sein. Dies 
würde eine Erklärung für die leichte Kurve im Härteverlauf von [14] 
liefern.  
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Die an nc Proben vergleichbarer Korngröße und Mikrostruktur ermit-
telten Härtewerte aus Versuchen bei konstanter Dehnrate in [9] liegen 
deutlich niedriger als es mit Dehnratenwechselversuchen beobachtet 
wurde. Die mit Versuchen bei konstanter Dehnrate gemessenen 
Daten aus [53] weisen bei vergleichbaren Dehnraten im mc als auch 
im ufc Korngrößenbereich höhere Härtewerte als mittels Dehnraten-
wechselversuchen ermittelt auf. Da in CSR-Versuchen eine niedrigere 
Härte im Vergleich zu SRJ erwartet wird, könnten die in beiden Fällen 
geringeren Korngrößen der verwendeten Proben eine Erklärung sein.  
Die in [53] an einer mittleren Korngröße von 20 nm ermittelten 
Härtewerte liegen im vergleichbaren Bereich wie die Messungen in 
[53] an einer mittleren Korngröße von 60 nm. Die unerwartet niedrige 
Härte kann möglicherweise mit Kornwachstum während der Messun-
gen erklärt werden. Dazu liegen keine Informationen vor. Aus Abbil-
dung 5.2 wird auch ersichtlich, dass eine höhere oder niedrigere 
Dehnrate die Härtekurve zu höheren oder niedrigeren Werten ver-
schiebt. Die Änderung der Dehnrate hat jedoch keinen Einfluss auf 
den generellen Verlauf, wie es an nc und ufc Nickel gezeigt wurde [14, 
123]. 
 
5.4.2 Thermische Aktivierungsparameter 
Kriechprozesse in Metallen sind thermisch aktiviert und werden 
entscheidend von Spannung, Belastungsgeschwindigkeit und Tempe-
ratur beeinflusst. Ein Maß dafür sind die thermischen Aktivierungspa-
rameter Dehnratenabhängigkeit m und Aktivierungsvolumen V. Mit 
deren Hilfe kann eine Aussage über die möglichen dominierenden 
Verformungsmechanismen getroffen werden (siehe Kapitel 5.4.3).  
Die mit verschiedenen Messmethoden ermittelten Dehn- bzw 




sind in Abbildung 5.3 zusammen mit Literaturwerten [6, 9, 12, 18, 48, 
53-55, 59, 89, 112, 116] von reinem Nickel über der mittleren Korn-
größe aufgetragen. Gleichung (3) beschreibt den Zusammenhang von 
Kriechspannungsexponent n und der daraus ableitbaren Kriechdehn-
ratenabhängigkeit mCL für Kriechversuche. 
 
Abbildung 5.3: Auftragung der Dehnraten- bzw. Kriechdehnratenab-
hängigkeit von Nickel gegen die mittlere Korngröße für alle durchge-
führten Indentationskriech- (CL) und Dehnratenwechselversuche (SRJ) 
und Literaturdaten, die mit Indentationsversuchen bei konstanter 
Dehnrate (CSR) sowie Zug- (Zug) und Druckversuchen (Druck) ergänzt 
wurden [6, 9, 12, 18, 48, 53-55, 59, 89, 112, 116, 234].  
 
Aus den in dieser Arbeit durchgeführten Dehnratenwechsel- bzw. 
Indentationskriechversuchen geht eine Abhängigkeit der Dehnraten-
abhängigkeit bzw. Kriechdehnratenabhängigkeit von der mittleren 
Korngröße hervor.  
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Für mc Nickel wurde verglichen mit ufc oder nc Nickel eine nur gerin-
ge Dehnratenabhängigkeit bzw. Kriechdehnratenabhängigkeit von 
mSRJ = 0,007 bzw. von mCL = 0,017 ermittelt, wohingegen für ufc und 
nc Nickel erhöhte Dehnraten- bzw. Kriechdehnratenabhängigkeiten 
von mSRJ = 0,011 bzw. mCL = 0,025 und mSRJ = 0,019 bzw. mCL = 0,028 
bestimmt wurden (vgl. rote bzw. blaue Datenpunkte in Abbildung 5.3). 
Sowohl Dehnraten- als auch Kriechdehnratenabhängigkeit zeigen 
einen Anstieg mit abnehmender Korngröße auf. 
In der Literatur werden für grobkörniges Nickel sehr geringe Dehnra-
tenabhängigkeiten zwischen 0,003 - 0,014 angegeben [18, 53-55], 
wohingegen für ufc Nickel von erhöhten Dehnratenabhängigkeiten 
zwischen 0,006 – 0,027 berichtet wird [18, 53, 59, 111-113]. Mit 
weiter abnehmender mittlerer Korngröße hin zu nanokristallinen 
Korngrößen wird ein starker Anstieg der Dehnratenabhängigkeit im 
Bereich zwischen 0,018 - 0,052 [9, 12, 18, 49, 53, 54, 59, 89, 112-114] 
angegeben (vgl. Kapitel 2.2.2). 
Die in dieser Arbeit an verschiedenen Korngrößen gemessenen Dehn-
ratenabhängigkeiten passen für die jeweilige Korngröße sehr gut in 
den Bereich der Literaturwerte. Die Dehnratenabhängigkeit ist ein 
Maß für die Verfestigung des Materials in Abhängigkeit von der 
Belastungsgeschwindigkeit. Eine erhöhte Dehnratenabhängigkeit 
bedeutet, dass das Material eine Härtesteigerung in Abhängigkeit der 
Belastungsgeschwindigkeit zeigt.  
Beim untersuchten mc Nickel dominiert die Verformung durch klassi-
sche Versetzungsbewegung. Wenngleich das mc Nickel durch die 
Herstellung über einen Walzprozess eine, verglichen zu anderen 
Herstellungsarten ähnlicher Korngrößen, hohe Versetzungsdichte 
aufweist, und daher eine am oberen Rand befindliche Dehnratenab-
hängigkeit aufweist (vgl. Abbildung 5.3), so besitzt es im Verhältnis 
zum untersuchten nc Nickel dennoch eine geringe Defektdichte. 




schränkung der Versetzungsbewegung ist die erreichbare Härtesteige-
rung moderat und folglich zeigt das mc Nickel nur eine geringe Dehn-
ratenabhängigkeit im Vergleich zu nc Nickel.  
Bei nc Nickel wird die Versetzungsbewegung durch den im Verhältnis 
zum mc Nickel hohen Korngrenzenanteil sehr stark eingeschränkt. Die 
Härtesteigerung bei zunehmender Belastungsgeschwindigkeit ist 
deutlich größer und daraus resultiert die verglichen zum mc Nickel 
signifikant erhöhte Dehnratenabhängigkeit des nc Nickels. Die gestei-
gerten Dehnratenabhängigkeiten in ufc Nickel werden daher durch die 
existierende hohe Versetzungsdichte und die im Material ablaufende 
dynamische Erholung erklärt [12]. 
Das Aktivierungsvolumen ist eine weitere wichtige Größe im Zuge der 
thermischen Aktivierung und im Hinblick auf die dominierenden 
Verformungsmechanismen. In Abbildung 5.4 ist das Aktivierungsvolu-
men für Nickel über der mittleren Korngröße für alle in dieser Arbeit 
verwendeten Indentationsmethoden zusammen mit Literaturwerten 
[6, 9, 49, 54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 235] aus verschiedenen 
Messmethoden gezeigt. 
Das Aktivierungsvolumen, welches in dieser Arbeit sowohl aus Dehn-
ratenwechselversuchen VSRJ als auch aus Indentationskriechversu-
chen VCL bestimmt wurde, zeigt eine ausgeprägte Korngrößenabhän-
gigkeit auf. VSRJ bzw. VCL verringern sich deutlich von 276 b
3





 auf 22 b
3
, wenn die mittlere Korngröße von ca. 20 µm auf 
35 nm reduziert wird. Für ufc Nickel wird ein Wert von VSRJ = 117 b
3
 
bzw. VCL = 51 b
3
 gemessen (siehe Abbildung 5.4). 
  




Abbildung 5.4: Auftragung des Aktivierungsvolumens von Nickel gegen 
die mittlere Korngröße für alle bei RT durchgeführten Indentations-
kriech- (CL) und Dehnratenwechselversuche (SRJ) und Literaturdaten, 
die mit Indentationsversuchen bei konstanter Dehnrate (CSR) sowie 
Zug- (Zug) und Druckversuchen (Druck) ergänzt wurden [6, 9, 49, 54, 
59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 235]. 
 
Eine Abnahme des Aktivierungsvolumens mit abnehmender mittlerer 
Korngröße ist in der Literatur für kfz Metalle schon vielfach belegt 
worden [6, 59, 117]. Es werden für grobkörniges Nickel Aktivierungs-
volumen zwischen 100 b
3
 und 1000 b
3





 und für nanokristallines Nickel Aktivierungsvolumen im 
Bereich von 4 b
3
 bis 45 b
3
 angegeben [56, 117, 126, 131, 236].  
Die in dieser Arbeit mittels Dehnratenwechsel- und Indentations-
kriechversuchen gemessenen Aktivierungsvolumen von mc Nickel 
liegen für Dehnratenwechsel- und Kriechversuche deutlich unterhalb 
des in der Literatur angegebenen Wertes (ca. 1000 b
3
). Dass ein im 
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Vergleich zur Literatur kleiner Wert gemessen wurde, kann möglich-
erweise mit der durch den Walzprozess eingebrachten, höheren 
Versetzungsdichte und der damit eingeschränkten Versetzungsbewe-
gung und reduzierten inneren Längenskala des verwendeten mc 
Nickels zusammenhängen. Die Aktivierungsvolumen von nc und ufc 
Nickel stimmen gut mit den Literaturdaten überein. Mit abnehmender 
Korngröße wird der Abstand der Korngrenzen zueinander und daher 
die Korngröße selbst immer mehr zum bestimmenden Faktor der 
internen Längenskala.  
Für alle in dieser Arbeit untersuchten Korngrößen zeigt sich sowohl in 
den ermittelten Dehnratenabhängigkeiten (vgl. Abbildung 5.3) als 
auch in den Aktivierungsvolumen (siehe Abbildung 5.4) eine Abhän-
gigkeit von der verwendeten Messmethode. Die Kriechdehnratenab-
hängigkeit aus Indentationskriechversuchen ist um Faktor 2,4 (mc 
Nickel), 2,2 (ufc Nickel) bzw. 1,5 (nc Nickel) größer, als die Dehnraten-
abhängigkeit aus Dehnratenwechselversuchen (vgl. Abbildung 5.3). 
Gleichzeitig liegen die Aktivierungsvolumen, die mit Hilfe der Indenta-
tionskriechversuche gemessen wurden, generell zwischen 40-60 % 
niedriger als die Werte, die mittels Dehnratenwechselversuchen 
ermittelt wurden (siehe Abbildung 5.4). 
Auch in den Literaturdaten werden teils deutliche Unterschiede in den 
Dehnratenabhängigkeiten und Aktivierungsvolumen ersichtlich, die 
bei ähnlichen Korngrößen aber mit unterschiedlichen Messmethoden 
ermittelt wurden (vgl. Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4). Für mc 
Korngrößen wurden in der Literatur sowohl mit Indentationsmetho-
den als auch mit Zugversuchen generell geringe Dehnratenabhängig-
keiten gemessen. Die Ergebnisse aus Zug- und Druckversuchen zeigen, 
für alle mittleren Korngrößen um Faktor 2 niedrigere Werte, im 
Vergleich zu mit Indentation gemessen Werten auf. Im nc Bereich ist 
die Streuung der mit verschiedenen Methoden gemessenen Literatur-
daten deutlich größer. Die höchsten Dehnratenabhängigkeiten wer-
den für Indentationsversuche mit konstanter Dehnrate beobachtet. 
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Dehnratenabhängigkeiten, die mit Dehnratenwechselversuchen 
gemessen wurden, liegen unterhalb der Versuche mit konstanter 
Dehnrate, jedoch noch deutlich über den Werten aus Zugversuchen. 
Auch für ufc Korngrößen werden die höchsten Dehnratenabhängigkei-
ten bei Versuchen mit konstanter Dehnrate beobachtet. 
Für Nickel wurde in [124] angegeben, dass das Aktivierungsvolumen 
aus Indentationskriechversuchen geringer ausfällt als bei Spannungs-
relaxationsversuchen mit dem Nanoindenter. Diese Beobachtung 
wurde sowohl bei nc (d = 20 nm) als auch bei ufc (d = 200 nm) Nickel 
gemacht, wobei sie bei kleinen mittleren Korngrößen deutlich stärker 
auftrat. Sie wurde begründet mit dem homogenen Spannungsfeld, 
welches unterhalb des Indenters bei Spannungsrelaxationsversuchen 
im Vergleich zu Indentationskriechversuchen mit sich verändernder 
Eindringtiefe herrscht [124]. Von geringeren Aktivierungsvolumen bei 
Spannungsrelaxationsversuchen als bei Dehnratenwechselversuchen 
wurde in [6] ebenfalls schon berichtet.  
Im Vergleich zu den sehr lokalen Nanoindentationsmethoden ist mit 
Zugversuchen nur eine Untersuchung auf der Mikroskala möglich. Die 
gleichzeitige Beteiligung vieler Körner am Verformungsprozess ist ein 
wesentlicher Unterschied zur Nanoindentation. Außerdem bestehen 
Unterschiede in der Belastung, dem herrschenden Spannungszustand, 
der Probengeometrie usw. [235] und dennoch wurden in der Literatur 
mit unterschiedlichen Messmethoden vergleichbare Werte ermittelt.  
Generell lassen sich unterschiedliche Werte aus Indentationskriech- 
oder Versuchen mit konstanter Dehnrate verglichen mit Dehnraten-
wechselversuchen zum einen mit den verschiedenen Teststellen in 
Indentationskriechversuchen erklären. Somit kann es zu materialbe-
dingten lokalen Unterschieden und einer größeren Streuung der 
Messwerte kommen, während die Dehnratenabhängigkeit mit Dehn-
ratenwechselversuchen an derselben Stelle, d.h. mit derselben Mikro-




vor allem bei ufc Nickel sichtbar, welches verglichen mit mc oder 
nc Nickel eine deutlich inhomogenere Mikrostruktur aufweist (vgl. 
Kapitel 4.1). Dies wird in den größeren Fehlerbalken der Messungen 
an ufc Nickel z.B. in Abbildung 4.6 oder Abbildung 4.21 erkennbar. Bei 
mc bzw. nc Nickel ist der Effekt vernachlässigbar, da entweder nur in 
ein einziges Korn bzw. in sehr viele kleine Körner gleichzeitig inden-
tiert wurde und die Mikrostruktur dadurch sehr homogen bzw. über 
viele Körner gemittelt ist.  
Weiterhin gilt generell für Indentationskriechversuche: je länger die 
Prüfdauer, desto größer wird die durch thermische Fluktuation verur-
sachte Veränderung der Eindringtiefe. Dies hat direkten Einfluss auf 
mechanische Kennwerte und thermische Aktivierungsparameter. Da 
bei den in dieser Arbeit durchgeführten Indentationskriechversuchen 
die Kontaktsteifigkeit aus der CSM-Methode zur Korrektur der Ver-
schiebungsdaten verwendet wurde, ist der thermische Einfluss hier 
vernachlässigbar. 
Während der durchgeführten Dehnratenwechselversuche kam es zu 
einem systematischen Fehler in der Messung, der zu einem inkonstan-
ten E-Modul geführt hat (vgl. Kapitel 4.4.1). Dies hat möglicherweise 
bei allen untersuchten Korngrößen das Härteniveau etwas verscho-
ben, nicht aber den Härteverlauf beeinflusst und könnte eine Erklä-
rung für die leicht unterschiedlichen Dehnratenabhängigkeiten und 
Aktivierungsvolumen aus Dehnratenwechsel- und Kriechversuchen 
sein. 
Daten aus Indentationskriechversuchen werden im Allgemeinen mit 
der Annahme einer konstanten Mikrostruktur analysiert [237]. Diese 
Annahme stellt eine gute Näherung dar und vereinfacht die Datenana-
lyse deutlich. Sie ist jedoch nicht immer erfüllt [189], da es vor allem 
bei kleinen Körnern und erhöhten Temperaturen zu Kornwachstum 
kommen kann.  
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Bei allen durchgeführten Indentationsversuchen wurde ein Berkovich-
Indenter verwendet, der im Material hohe Spannungsgradienten 
hervorgerufen hat, mit denen die plastische Verformung vonstatten 
ging. Während der Indentationskriechversuche sank der Indenter 
immer weiter ins Material ein. Dabei nahm bei konstanter Last die 
Kontaktfläche zu. Durch die dabei abgelaufenen Kriechprozesse wurde 
der Druck auf das Material im Laufe des Versuchs verringert.  
Eine mögliche Erklärung für den Unterschied in den hier beobachteten 
Werten verschiedener Messmethoden ist, dass es bei Indentations-
kriechversuchen während des Versuchs zu lokalen Relaxationsprozes-
sen im Material kommt, die mit einer Umlagerung oder Auslöschung 
der Versetzungen an den Korngrenzen innerhalb der plastisch ver-
formten Zone einhergehen. Desweiteren kam es zu spannungsindu-
ziertem Kornwachstum, die Mikrostruktur verändert sich während der 
Versuche (vgl. Kapitel 4.2). Dies kann ebenfalls eine Ursache für die 




Die ermittelte geringe Dehnratenabhängigkeit von mc Nickel (0,007) 
ist typisch für kfz Metalle und deutet auf eine Verformung hin, die von 
konventioneller Versetzungsbewegung dominiert ist (vgl. Kapi-
tel 2.2.1). Das bedeutet, die Verformung des in dieser Arbeit unter-
suchten mc Nickels wird dem thermisch aktivierten Gleiten von 
Versetzungen durch einen Versetzungswald zugeschrieben und steht 
in direktem Zusammenhang mit dessen großer interner Längenskala. 
Die während der Indentation wirkenden Spannungen waren hoch, 
während die Temperatur weit unterhalb der homologen Temperatur 




durch Kriechprozesse unterstützt. Diese Vermutung untermauert der 
in Indentationskriechversuchen ermittelte hohe Kriechspannungsex-
ponent. Das im Vergleich zu ufc und nc Nickel große Aktivierungsvo-
lumen bedeutet, dass bei mc Nickel deutlich mehr Atome an der 
lokalen Versetzungsbewegung beteiligt sind. Der tragende Mechanis-
mus muss folglich mit Versetzungen zu tun haben und das ermittelte 
hohe Aktivierungsvolumen bekräftigt abermals den Mechanismus 
konventioneller Versetzungsbewegungen bei mc Nickel als dominie-
renden Verformungsmechanismus.  
Die Mechanismen der plastischen Verformung in fein- und feinstkör-
nigen Metallen sind noch nicht gänzlich verstanden. Einigkeit herrscht 
darüber, dass es mit abnehmender Korngröße zu einem kontinuierli-
chen Übergang des dominierenden Verformungsmechanismus hin zu 
korngrenzenbasiertem Verformungsverhalten [238] kommt. In der 
Literatur weisen feinkörnige verglichen mit grobkörnigen Metallen 
üblicherweise sowohl eine deutlich erhöhte Dehnratenabhängigkeit 
als auch ein geringeres Aktivierungsvolumen auf (vgl. Kapitel 2.2.2). 
Die in dieser Arbeit an nc Nickel ermittelte, und im Vergleich zu mc 
Nickel, erhöhte Dehnratenabhängigkeit und das verringerte Aktivie-
rungsvolumen passen somit ins Bild einer verstärkt auf Korngrenzen-
prozessen basierenden Verformung des nc Nickels. Jedoch liegt die 
ermittelte Dehnratenabhängigkeit am unteren Ende und das Aktivie-
rungsvolumen am oberen Ende der Spanne der Literaturwerte ähnli-
cher Korngrößen (vgl. Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4).  
Das während der Indentation von nc Nickel aufgetretene, starke 
Kornwachstum könnte aufgrund der dabei ebenfalls größer werden-
den inneren Längenskala wieder vermehrt konventionelle Verset-
zungsbewegung innerhalb der Körner ermöglicht haben. Die Lage des 
nc Nickels in der Hall-Petch-Auftragung spricht ebenfalls für das 
gleichzeitige Vorhandensein versetzungs- und korngrenzenbasierter 
Mechanismen.  
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Wenn die Korngröße während der Messung zunimmt, müssten sich 
zeitgleich auch von der Korngröße abhängige Parameter wie Dehnra-
tenabhängigkeit und Aktivierungsvolumen verändern. Ebenfalls 
könnte es in Indentationskriechversuchen dann zu einem vom linea-
ren Kurvenverlauf abweichenden Verlauf der Härte über der Dehnrate 
kommen. Da das Material mit zunehmender Korngröße weicher wird, 
müsste die Härte im Verlauf des Haltesegments abnehmen. Ein leicht 
gekurvter Härteverlauf und eine abnehmende Kriechdehnratenab-
hängigkeit wäre eine mögliche Folge. Dies wurde in dieser Arbeit trotz 
des beobachteten Kornwachstums während der Indentation weder 
für ufc noch für nc Nickel beobachtet (vgl. Abbildung 4.16). Möglich-
erweise wäre die ermittelte Dehnratenabhängigkeit insgesamt noch 
deutlich höher und das ermittelte Aktivierungsvolumen deutlich 
geringer, wenn die Korngröße während der Messungen konstant 
geblieben wäre. Die Datenpunkte in Abbildung 5.3 und Abbildung 5.4 
würden dann zentrierter innerhalb der Literaturwerte zu finden sein. 
Spannungsinduziertes Kornwachstum in nc Metallen wird in [239-241] 
mit spannungsgekoppelten Korngrenzenmigrationsprozessen erklärt 
oder aber von [37, 242, 243] Kornrotationsprozessen zugeschrieben, 
die mit der Entstehung von Versetzungen an Korngrenzen und Tripel-
punkten einhergehen. Dabei kann es auch zu einer Änderung der 
Textur kommen [244]. Ein theoretisches Modell schlägt vor, dass 
Korngrenzen ausbauchen und Partialversetzungen an Stellen hoher 
Scherspannungen emittieren und es zu korngrenzenmigrationsge-
steuertem Kornwachstum kommt [242]. Es gibt aber auch Berichte 
über Indentationskriechversuche an nc Nickel, bei denen kein Korn-
wachstum beobachtet wurde [14] und Korngrenzengleiten als domi-
nierender Verformungsmechanismus ermittelt wurde. Von [26, 245] 
wurde versetzungsbasierte Verformung als dominierender Mecha-
nismus in nc Nickel mit einer Korngröße von 10 nm nachgewiesen. 
Untersuchungen der Mikrostruktur nach der Indentation ergaben bei 




oder Kornrotation nahe der freien Oberfläche neben dem Indenter 
(vgl. Kapitel 4.2). Es wird daher angenommen, dass im untersuchten 
nc Nickel weder Korngrenzengleiten noch Kornrotation der dominie-
rende Verformungsmechanismus ist. Die Indentationskriech- und 
Dehnratenwechselversuche wurden in dieser Arbeit bei Raumtempe-
ratur durchgeführt. Die homologe Temperatur lag weit unterhalb der 
Temperatur, ab der ein ausgeprägtes Kriechverhalten zu erwarten 
wäre. Mit einem Wert von 36 liegt der Kriechspannungsexponent des 
nc Nickels noch weit oberhalb der Werte, ab denen Prozessen wie 
Versetzungs- oder Diffusionskriechen (Coble-Kriechen) eine dominie-
rende Rolle zugeschrieben werden. Kriechprozesse werden daher als 
dominierender Prozess in der Verformung des untersuchten nc 
Nickels ausgeschlossen. Weitere thermisch aktivierte Prozesse wie 
Versetzungsgleiten und -klettern sowie Emission und Annihilation von 
Versetzungen an Korn- und Zwillingsgrenzen können erst z.B. durch 
eine Erhöhung der Temperatur begünstigt werden und sind daher als 
dominierende Prozesse für die Verformung im untersuchten nc Nickel 
vernachlässigbar. Durch die hohe Reinheit der Proben ist ein Verset-
zungspinning wie z.B. an nc Legierungen in [246] gezeigt, nicht mög-
lich und Korngrenzenbewegung vergleichsweise einfach umsetzbar.  
Der die plastische Verformung im, in dieser Arbeit untersuchten, nc 
Nickel dominierende Mechanismus wird Korngrenzenbewegungen wie 
der scherspannungsgetriebenen Korngrenzenmigration zugeschrieben 
werden, wie es auch in in-situ-TEM Versuchen an nc Gold [247] 
beobachtet wurde. Dieser Mechanismus zeichnet sich hauptverant-
wortlich für die kompatible Akkommodation während des Indentati-
onsprozesses im untersuchten nc Nickel.  
Das ufc Korngrößenregime stellt mit einer mittleren Korngröße von 
0,5 µm und der stark inhomogenen Mikrostruktur einen Übergangs-
bereich von grob- zu feinkörnigem Material dar. Die für ufc Nickel 
ermittelten Dehnratenabhängigkeiten und Aktivierungsvolumen 
liegen jeweils zwischen den Werten von mc und nc Nickel. Durch den 
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ermittelten Kriechspannungsexponent von 40 können Kriechprozesse 
für ufc Nickel ausgeschlossen werden. Es laufen sowohl korngrenzen-
basierte Mechanismen, die vom nc Nickel bekannt sind, als auch 
versetzungsbasierte Mechanismen, die in mc Nickel aufgetreten sind, 
ab. Die Verformung von ufc Nickel wird daher hauptsächlich von 
scherspannungsgetriebener Korngrenzenmigration sowie von konven-
tioneller Verwetzungsbewegung dominiert. 
 
5.4.4 Kritische Betrachtung der Methode mit konstan-
ter Steifigkeit 
Die Methode mit konstanter Steifigkeit wurde auf Polymeren (HD-PE) 
entwickelt. Durch die hohe Kriechneigung von Polymeren ergibt sich 
bei der Indentation eine große Kontaktfläche. Die Regelung, um eine 
konstante Steifigkeit beizubehalten, ist daher vergleichsweise einfach. 
Es wurde in dieser Arbeit bei allen Indents auf HD-PE eine sehr schnel-
le Einregelung einer konstanten Steifigkeit erreicht. Dadurch blieb der 
Informationsverlust durch die ab dem Indentationsstart ablaufenden 
Materialveränderungen sehr gering. Das weitere Konstanthalten 
während des Haltesegments gelang sehr gut und führte zu einer sehr 
harmonisch verlaufenden exponentiellen Lastabnahme (vgl. Kapi-
tel 4.4.3). Bei HD-PE wurden mit der Spannungsrelaxationsmethode 
mit konstant gehaltener Steifigkeit sehr zuverlässig reproduzierbare 
Ergebnisse erzielt. Die Methode wurde anschließend auf mc, ufc und 
nc Nickel angewendet und die Abhängigkeit von Korngröße und 
Temperatur untersucht.  
Es ist in [79, 110] gezeigt worden, dass die Kriechneigung eines Me-
talls mit abnehmender mittlerer Korngröße deutlich zunimmt und 
Kriechen bei kleinen mittleren Korngrößen häufig schon bei RT beo-




mender mittlerer Korngröße abnehmenden Aktivierungsvolumen 
berichtet, wie es auch schon bei Dehnratenwechsel- und Indentati-
onskriechversuchen in dieser Arbeit und in der Literatur beobachtet 
wurde (vgl. Kapitel 5.4.2). Demnach werden eine mit abnehmender 
Korngrößere zunehmende relative Spannungsabnahme und ein 
abnehmendes Aktivierungsvolumen erwartet. Die resultierenden 
Spannungsabnahmen verschiedener Korngrößen bei verschiedenen 
Temperaturen sind in Abbildung 4.20 gezeigt.  
In Abbildung 5.5 wurden die in Abbildung 5.4 gezeigten Aktivierungs-
volumen von Nickel aus den durchgeführten Indentationskriech- (CL) 
und Dehnratenwechselversuchen (SRJ) und Literaturdaten [6, 9, 49, 
54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 235] um die bei RT ermittelten 
Werte aus den Spannungsrelaxationsversuchen (CS) ergänzt. Im 
Folgenden werden die ermittelten Spannungsabnahmen und Aktivie-
rungsvolumen in Bezug auf ihre Korngrößen- und Temperaturabhän-
gigkeit diskutiert.  
 
  




Abbildung 5.5: Auftragung des Aktivierungsvolumens von Nickel gegen 
die mittlere Korngröße für alle bei RT durchgeführten Indentations-
kriech- (CL) und Dehnratenwechsel- (SRJ) und Spannungsrelaxations-
versuche (CS) sowie Literaturdaten, die mit Indentationsversuchen bei 
konstanter Dehnrate (CSR) sowie Zug- (Zug) und Druckversuchen 
(Druck) ergänzt wurden [6, 9, 49, 54, 59, 116, 117, 121, 124, 131, 191, 
235]. 
 
Das untersuchte mc und ufc Nickel zeigt vergleichbare Spannungsab-
nahmen, jedoch wird bei nc Nickel verglichen mit ufc und mc Nickel 
bei konstanter Temperatur eine Zunahme der Spannungsabnahme mit 
abnehmender Korngröße beobachtet (vgl. Abbildung 4.19 a), c) und 
e)). Das Aktivierungsvolumen der bei RT untersuchten Proben betrug 
5,4 b
3
 für mc Nickel, 0,49 b
3
 bei ufc Nickel und 0,95 b
3
 für nc Nickel. 
Betrachtet man nur nc und mc Nickel, so stimmt der abnehmende 
Trend des Aktivierungsvolumens mit abnehmender Korngröße mit den 
Erwartungen überein. Dies spricht für eine verglichen zu mc Nickel 
höhere Kriechneigung des nc Nickels, die auf den höheren Korngren-





















Mittlere Korngröße in nm
Literatur      SRJ CL CSR Zug Druck





zenanteil zurückzuführen ist, auch wenn Kriechen nicht der dominie-
rende Verformungsmechanismus ist (vgl. Kapitel 5.4.3). Allerdings 
liegen die mit Spannungsrelaxationsversuchen ermittelten Aktivie-
rungsvolumen im Vergleich zu Literaturdaten und mit weiteren 
Methoden in dieser Arbeit ermittelten Daten generell deutlich zu tief 
(vgl. Abbildung 5.5). Mögliche Ursachen werden im weiteren Verlauf 
dieses Kapitels diskutiert. 
Es ist bekannt, dass die Kriechrate von Metallen eine exponentielle 
Temperaturabhängigkeit aufweist (vgl. Gleichung (4)). Da Kriechen ein 
thermisch aktivierter Prozess ist wird erwartet, dass die relative 
Spannungsabnahme unabhängig von der Korngröße mit zunehmender 
Temperatur zu- und das Aktivierungsvolumen abnimmt und thermisch 
aktivierte Prozesse wie z.B. Korngrenzendiffusion und Versetzungs-
klettern dann vermehrt zur plastischen Verformung beitragen.  
Das Aktivierungsvolumen VLR aus den durchgeführten Spannungsre-
laxationsversuchen ist für verschiedene Korngrößen in Abbildung 5.6 
über der Temperatur gezeigt. 




Abbildung 5.6: Auftragung von Aktivierungsvolumen gegen Tempera-
tur für alle ausgewerteten Spannungsrelaxationsversuche. 
 
In den durchgeführten Spannungsrelaxationsversuchen wird eine 
Abhängigkeit der Spannungsabnahme (vgl. Abbildung 4.20) und des 
Aktivierungsvolumens (vgl. Abbildung 5.6) von der Temperatur beo-
bachtet. Bei nc Nickel ist eine leicht zunehmende Spannungsabnahme 
und ein leicht abnehmendes Aktivierungsvolumen mit zunehmender 
Temperatur erkennbar (vgl. Abbildung 4.20 b), d) und f) und 
Abbildung 5.6). Bei RT wird ein Aktivierungsvolumen von 0,95 b
3
 
ermittelt. Dieses nimmt mit zunehmender Temperatur auf 0,52 b
3
 bei 
60 °C ab und bleibt bei weiterer Temperaturerhöhung auf 90 °C 
konstant. Möglicherweise kann dies auf die Temperaturabhängigkeit 
des Kriechverhaltens zurückgeführt werden.  
Die bei 90 °C überraschend niedrige relative Spannungsabnahme bei 
ufc Nickel kann, ebenso wie die gegenläufige Abhängigkeit der relati-

































ven Spannungsabnahme von der Temperatur, aktuell nicht genau 
erklärt werden. Im Falle des ufc Nickels nimmt das Aktivierungsvolu-
men mit zunehmender Temperatur auf einen Wert von 0,27 b
3
 bei 
60 °C ab und steigt bei 90 °C wieder auf einen Wert von 2,37 b
3
 an. Es 
ist mit zunehmender Temperatur kein eindeutiger Trend auszu-
machen. Die Ursache könnte entweder mikrostrukturell bedingt sein 
oder in Unsicherheiten der verwendeten Spannungsrelaxationsme-
thode begründet liegen.  
Für mc Nickel wird sowohl für RT als auch für 60 °C eine vergleichbar 
geringe relative Spannungsabnahme gemessen wohingegen VLR 
kontinuierlich mit zunehmender Temperatur abnimmt. Grundsätzlich 
fällt das Aktivierungsvolumen mit Ausnahme des ufc Nickels bei 90 °C 
wie erwartet mit zunehmender Temperatur ab. Die genauen Mecha-
nismen sind noch nicht vollständig verstanden. Wenn die Temperatur 
zunimmt, so erhöht sich die Leerstellenkonzentration im Material, 
wodurch Diffusionsprozesse erleichtert werden. Mit zunehmender 
Temperatur können sich auch neue Gleitsysteme durch Quergleiten 
oder thermisch aktiviertes Klettern bilden, die die Verformung unter-
stützen. Auch eine, infolge der erhöhten Temperatur, höhere thermi-
sche Relaxation des Materials kann dafür verantwortlich sein [131]. 
Das Aktivierungsvolumen ist ein Maß für die Anzahl der an der Ver-
formung beteiligten Atome. Da die plastische Verformung mit zuneh-
mender Temperatur erleichtert wird, sind weniger Atome an den 
einzelnen Verformungsschritten beteiligt und das Aktivierungsvolu-
men wird kleiner.  
Die festgestellten unterschiedlichen Verläufe und teilweise unstimmi-
gen Ergebnisse sowohl in der Korngrößen- als auch in der Tempera-
turabhängigkeit der ermittelten Spannungsabnahmen und Aktivie-
rungsvolumen können verschiedene Ursachen haben, die im Folgen-
den näher erläutert werden.  
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Temperatureinflüsse können zu Schwankungen in den Verschiebungs-
daten führen, die eine Abweichung der Kontaktfläche verursachen, 
welche bei konventioneller Datenauswertung direkt zu einem Fehler 
in den mechanischen Materialparametern E-Modul und Härte (ver-
gleiche Gleichung (12) und (8)) führt. Bei der Spannungsrelaxations-
methode ist der Fehler vernachlässigbar, da die Verschiebungsdaten 
nicht in die Auswertung eingehen. Dies ist ein sehr großer Vorteil der 
Spannungsrelaxationsmethode, der insbesondere bei höheren Tem-
peraturen zum Tragen kommt. 
In der Datenauswertung wurde eine über der Haltezeit gemittelte, 
konstante Kontaktsteifigkeit verwendet. Aus dem Mittelwert der 
Steifigkeit wird ein konstanter Wert für die Kontaktfläche berechnet, 
der für die weitere Auswertung der Aktivierungsvolumen herangezo-
gen wird. Eine Abweichung des Mittelwerts vom tatsächlichen Wert 
führt zu einem Fehler in der Härte, da mit der berechneten Kontakt-
fläche und der gemessenen Last P über Gleichung (12) die Härte des 
Materials im Haltesegment berechnet wird. Die Genauigkeit der 
Kraftmessung wird vom Hersteller mit ± 50 nN angegeben. Je nach 
Streuung der Daten weicht die reale, tatsächlich vorliegende Kontakt-
fläche während der Messung leicht von diesem in der Auswertung 
angenommenen Wert ab und könnte einen Effekt auf die ermittelten 
Daten haben, der allerdings als vernachlässigbar klein eingeschätzt 
wird. 
Die Härte wird über Gleichung (19) mit Hilfe eines Constraint-Faktors 
in eine äquivalente Spannung transferiert. Dieser Faktor hängt von der 
Spitzengeometrie bzw. vom Öffnungswinkel des Indenters ab. Weiter-
hin wurde vorgeschlagen, dass der Faktor auch von der Dehnrate 
abhängt [248]. FEM-Simulationen (Finite-Elemente-Methode) konnten 
aber für nc Nickel keine Abhängigkeit von der Dehnrate nach-
weisen [9]. Beide Aussagen wurden in dieser Arbeit nicht überprüft, 
die dadurch möglicherweise verursachten Abweichungen werden als 




exponentielles Modell beschrieben (siehe Gleichung (23)). Die Fitqua-
lität ist ausschlaggebend für die Berechnung zuverlässiger Materialda-
ten. Sie ist direkt abhängig von der Qualität der Messdaten.  
Die Messungen wurden bei 18 °C, 60 °C und 90 °C an mc, ufc und nc 
Nickel ausgeführt. Die homologe Temperatur lag zwischen 0,17 und 
0,21 und die Prüftemperaturen lagen damit weit unterhalb dem Wert 
von 0,4 (siehe Gleichung (5)), ab welchem mit einem ausgeprägten 
Kriechverhalten gerechnet wird. Auch durch weitere zeitabhängige 
Messungen (vgl. Kapitel 4.4.1 und Kapitel 4.4.2) wurde Kriechen bei RT 
als dominierender Verformungsmechanismus bei allen untersuchten 
Korngrößen von Nickel ausgeschlossen (siehe Kapitel 5.4.3). Die, 
aufgrund der verglichen mit HD-PE wenig ausgeprägte Kriechneigung 
von Nickel, deutlich kleinere Kontaktfläche während der Indentation 
erschwerte die Einregelung einer konstanten Steifigkeit während des 
Haltesegments signifikant. Als Folge davor war die benötigte Einregel-
zeit bei jedem Indentationsversuch unterschiedlich lang (vgl. Abbil-
dung 4.19).  
Die Auswertung der Daten im Haltesegment konnte erst erfolgen, 
wenn eine konstante Steifigkeit eingestellt und eine Lastabnahme 
ermittelt werden konnte. Der Startpunkt der Datenauswertung war 
folglich für jede Messung unterschiedlich. Die Materialvorgänge 
starten jedoch zu Beginn der Indentation. Bei kurzen Einregelzeiten 
war der Unterschied zwischen Haltezeitbeginn und Beginn der Daten-
auswertung vernachlässigbar klein. Bei längeren Einregelzeiten könn-
ten jedoch schon ein Großteil der Materialvorgänge abgelaufen sein 
und die ausgewerteten Daten spiegeln nicht die Realität wieder. Diese 
unregelmäßige zeitliche Festlegung des Erhalts einer konstanten 
Steifigkeit und des Starts der Datenauswertung stellt vermutlich die 
größte Fehlerquelle in der Anwendung der Spannungsrelaxationsme-
thode dar. Bei Nickel ist die Spannungsrelaxation im Vergleich zu 
Polymeren so gering, dass möglicherweise alle gemessenen Daten 
innerhalb der Streubreite der Messung sind, die Messungen stark 
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schwanken und daher keine zuverläsigen Daten generiert werden 
können. 
Um dem zu begegnen, muss die Regelung deutlich verbessert werden, 
sodass schneller eine konstante Steifigkeit erreicht ist und in der 
Auswertung möglichst wenige der Materialreaktion verloren gehen. 
Kann dies erreicht werden, so könnte man die Auswertung immer 
nach derselben Zeitspanne beginnen, sodass die ermittelten Werte 
vergleichbar werden. Da die Kontaktsteifigkeit eine berechnete Größe 
ist, kann sie dem Nanoindenter nicht einfach als Konstante vorgege-
ben werden, wie es z.B. beim Indentationskriechversuch mit der Last 
möglich ist. Die Regelung der Maschine spielt hierbei eine große Rolle. 
Sie ist durch die Dynamik der Maschine beschränkt. Der verwendete 
XP-Messkopf ist relativ schwer und dadurch träge. Eventuell könnten 
mit dem DCM-Messkopf bessere Ergebnisse erzielt werden. Durch 
Messungen bei Temperaturen oberhalb der homologen Temperatur 
treten Kriecheffekte um ein vielfaches deutlicher auf und würden zu 
einer besseren Messdatenqualität beitragen. Mit der verwendeten 
Apparatur waren Messungen über 100 °C nicht möglich. Auch die 
Anwendung längerer Haltezeiten könnte zu deutlich verbesserten 
Ergebnissen führen.  
Die vorliegenden Spannungsabnahmen in den untersuchten Nickel-
proben sind im Vergleich zum bei der Entwicklung der Methode 
verwendeten HD-PE so gering, dass sie vermutlich im Bereich der 
Messungenauigkeit der Methode liegen. Um die geringen Änderungen 
bei Metallen zuverlässig auflösen zu können wird eine sehr hohe 
Genauigkeit der Methode benötigt. Zum jetzigen Zeitpunkt ist die 
Methode dafür noch zu fehlerbehaftet, als dass sie zuverlässige Daten 






Dieses Unterkapitel besteht aus drei Abschnitten. Zu Beginn geht es 
um den Indentationsgrößeneffekt verschiedener Korngrößen. Der 
zweite Abschnitt diskutiert die Anwendung des Nix-Gao-Modells auf 
die untersuchten Korngrößen. Im letzten Abschnitt wird eine Möglich-
keit diskutiert, den Korngrößeneffekt im Nix-Gao-Modell zu berück-
sichtigen. Alle in diesem Kapitel gezeigten Daten verschiedener 
Eindringtiefen wurden unter Verwendung der CSM-Methode gemes-
senen und anschließend nach der Oliver & Pharr-Methode ausgewer-
tet. Jeder Messpunkt stellt den Mittelwert aus mindestens acht 
Messungen je Eindringtiefe dar.  
 
5.5.1 Indentationsgrößeneffekt verschiedener Korn-
größen 
Anhand verschiedener Korngrößen von Nickel wurde der Einfluss der 
Korngröße auf den Indentationsgrößeneffekt untersucht. Die Härte 
aller untersuchten mittleren Korngrößen ist in Abbildung 5.7 gemein-
sam mit Literaturdaten von Nanoindentermessungen an Nickelproben 
ähnlicher Korngrößen dargestellt.  
Sowohl für alle untersuchten Korngrößen (vgl. Kapitel 4.5) als auch für 
Literaturwerte ähnlicher Korngrößen wurde bei Nickel ein ISE beo-
bachtet. Dieser nimmt mit abnehmender Korngröße ab, d.h. bei 
kleineren Korngrößen wird schon bei geringeren Eindringtiefen ein 
konstantes Härteniveau erreicht (siehe Abbildung 5.7).  
 




Abbildung 5.7: Vergleich der Härteverfäufe bzgl. des ISE von mc, ufc 
und nc Nickel mit Literaturdaten [14, 56, 123, 146, 249].  
 
In der Literatur sahen erste Erklärungen die Ursachen des ISE in der 
Probenpräparation (Rauheit und oberflächliche Defektschicht), in 
Oberflächenkontaminationen (insbesondere mit Oxiden) oder aber in 
einer unzureichenden Kalibrierung der Indenterspitze. In Studien mit 
polykristallinem Silber, Nickel, Kupfer und Aluminium wurde der 
Härteanstieg dem Versetzungspinning durch gelöste oder interstitielle 
Atome zugeschrieben [250]. In [251] wird ein Größeneffekt in Bezug 
auf den Abstand der Indents zu Korngrenzen beschrieben. Generell 
liefern verschiedene Härtungsmechanismen wie z.B. Feinkornhärtung, 
Mischkristallhärtung oder Ausscheidungshärtung einen Beitrag zur 
Gesamthärte (vgl. Kapitel 2.3.2). Die möglichen Ursachen für den 
beobachteten ISE von in dieser Arbeit untersuchten Nickelproben 
werden nachfolgend diskutiert. 





























Die Rauheit aller in dieser Arbeit verwendeten Proben war mit 3-6 nm 
sehr gering (vgl. Kapitel 3.1). Ein maßgeblicher Einfluss auf die Nano-
indentationsdaten und den gemessenen ISE kann daher ausgeschlos-
sen werden. Es wurde jedoch ein geringer Härteunterschied zwischen 
mechanisch polierten und vibrationspolierten Proben festgestellt. 
Weiterhin wiesen die vibrationspolierten Proben für alle Korngrößen 
einen geringer ausgeprägten ISE auf (vgl. Kapitel 4.3). Um den Einfluss 
einer beim mechanischen Polieren eingebrachten, oberflächlichen 
Defektschicht auf die Härtewerte bzw. auf den ISE zu minimieren und 
vergleichbare Messungen zu erhalten, wurden anschließend alle 
weiteren Messungen nur an vibrationspolierten Proben durchgeführt.  
Zur Vermeidung von Oberflächenkontaminationen wurden die Proben 
jeweils vor den Messungen im Ultraschallbad gereinigt, mit Aceton 
und Ethanol abgespült und anschließend trockengeblasen. Um Ober-
flächenoxidationen zu vermeiden wurden die Proben zwischen den 
Messungen unter Vakuum im Exsikkator aufbewahrt. Nickel ist an Luft 
sehr beständig. Eine Beeinflussung der Messdaten durch die genann-
ten Oberflächeneffekte wird daher ausgeschlossen. 
Die Spitzenkalibrierung erfolgte nach der O&P-Methode und sowohl 
der Erstkontakt von Spitze und Oberfläche als auch die Maschinenstei-
figkeit wurden sehr sorgfältig korrigiert (vgl. Kapitel 2.3.5). Hieraus 
geht, wenn überhaupt, nur ein geringer systematischer Fehler hervor, 
der auf den Verlauf der ermittelten Härtedaten keinen Einfluss hat. 
Aufgrund der hohen Reinheit der verwendeten Proben (vgl. Kapi-
tel 3.1) werden sowohl Mischkristallverfestigung über Substitutions- 
oder interstitielle Fremdatome als auch Ausscheidungshärtung im 
folgenden Verlauf dieser Arbeit als vernachlässigbare Größe nicht 
weiter betrachtet.  
Im vergangenen Abschnitt wurden mögliche Ursachen des ISE disku-
tiert und es wird gefolgert, dass in den durchgeführten Versuchen 
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ausschließlich das unterschiedliche Verformungsverhalten verschie-
dener Korngrößenregime entscheidenden Einfluss auf die Ausprägung 
des ISE der untersuchten Proben hat.  
Um den ISE zu erklären nahmen Nix und Gao [149] an, dass im Einkris-
tall eine kompatible plastische Verformung ohne Kornüberlappung 
oder Porenbildung durch die Bildung und Bewegung geometrisch 
notwendiger Versetzungen [24] innerhalb der plastischen Zone 
ermöglicht wird (siehe Kapitel 2.3.2). Die gebildeten GND wechselwir-
ken mit den im Material vorliegenden SSD und führen so zu einer 
Härtesteigerung bzw. zu einem ISE. Diese Materialverfestigung fällt 
generell umso stärker aus, je mehr Hindernisse insgesamt (SSD, GND 
und Fremdatome) im Einkristall vorhanden sind, die sich gegenseitig 
an der Bewegung hindern können (vgl. Kapitel 2.3.2).  
Übertragungen auf einen Polykristall bedeutet das: Je mehr Hindernis-
se (SSD, GND, Fremdatome und Korngrenzen) im Material vorhanden 
sind, desto größer fällt die Härtesteigerung aus und desto ausgepräg-
ter ist der ISE, vorausgesetzt, die plastische Verformung findet rein 
über versetzungsbasierte Prozesse statt. Würde die Verformung 
gänzlich von Korngrenzenprozessen übernommen, so wären für eine 
kompatible Akkommodation der plastischen Verformung keine GND 
notwendig. Eine Zunahme der Härte basierend auf GND während der 
plastischen Verformung würde dann nicht erwartet werden und ein 
ISE folglich ausbleiben. 
Bei grobkörnigen Metallen wird die Verformung hauptsächlich von 
konventioneller Versetzungsbewegung, bei feinkristallinen hauptsäch-
lich von Korngrenzenprozessen getragen (vgl. Kapitel 2.2.1). Grobkör-
nige Metalle zeigen daher einen sehr ausgeprägten ISE, während für 
feinkristalline Metalle kein oder nur ein geringer ISE erwartet wird. Die 
möglichen Mechanismen für den in dieser Arbeit beobachteten ISE 
verschiedener Korngrößen von Nickel werden, angelehnt an die 




Beim untersuchten mc Nickel mit einer mittleren Korngröße von 
20 µm kann die Annahme getroffen werden, dass in der Regel bei 
allen Eindringtiefen nur in ein einziges Korn indentiert wurde. Die 
plastische Zone konnte sich ohne Korngrenzeneinfluss ausbilden und 
die plastische Verformung wurde hauptsächlich durch Versetzungs-
bewegungen getragen. Dies bestätigt die Lage der Härte des mc 
Nickels in der Hall-Petch-Auftragung (siehe Abbildung 5.1) und durch 
Messungen zum zeitabhängigen Verhalten von Nickel wurde gezeigt, 
dass beim untersuchten mc Nickel konventionelle Versetzungsbewe-
gungen der dominierende Verformungsmechanismus sind (vgl. Kapi-
tel 5.4.3). 
Da die nötige Anpassung des Materials an die Spannung beim unter-
suchten mc Nickel wenig bis gar nicht von Korngrenzen mitgetragen 
wird, wird für eine kompatible Akkommodation die Notwendigkeit der 
Bildung von GND deutlich. Diese werden durch Dehnungsgradienten 
im Material hervorgerufen und unter der Indenterspitze gebildet. Sie 
rufen einen Anstieg des Verformungswiderstandes hervor, da sie als 
Gitterdefekte zusätzliche Hindernisse für die SSD darstellen. Damit 
kann der ausgeprägte ISE des untersuchten mc Nickels erklärt werden. 
Mit zunehmender Eindringtiefe nimmt der Einfluss der GND stetig ab, 
bis für große Eindringtiefen kein zusätzlicher Härtungseffekt, sondern 
anstatt dessen ein konstantes Härteniveau beobachtet wird (vgl. 
Kapitel 4.5).  
Je größer folglich die Korngröße kristalliner Metalle bei versetzungsba-
sierter Verformung ist, desto stärker ist das Verfestigungsverhalten 
und desto prägnanter ist der ISE des untersuchten Materials. Dies 
erklärt, warum bei den gezeigten Literaturdaten für reines Nickel mit 
einer Korngröße von 100 µm [249] bzw für einen Einkristall [146] ein 
deutlich stärker ausgeprägter ISE als beim untersuchten mc Nickel 
beobachtet wurde (vgl. Abbildung 5.7).  
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Die mittlere Korngröße des in dieser Arbeit untersuchten ufc Nickels 
liegt zwischen der Korngröße des mc und des nc Nickels. Es sind 
sowohl versetzungs- als auch korngrenzenbasierte Mechanismen 
gleichzeitig aktiv (vgl. Kapitel 5.4.3). Dies zeigt sowohl die Lage des ufc 
Nickels in der Hall-Petch-Auftragung (vgl. Kapitel 5.2) als auch die 
ermittelten Dehnratenabhängigkeiten und Aktivierungsvolumen 
(siehe Kapitel 5.4.2). Daher kommt es bei ufc Nickel auf jeden Fall zur 
Bildung von GND unter der Indenterspitze, um die geometrische 
Anpassung zu ermöglichen und der beobachtete ISE erklärt sich.  
Bedingt durch die stark inhomogene Mikrostruktur wurde bei ufc 
Nickel sowohl spannungsinduziertes Kornwachstum der kleinen 
Körner als auch Rekristallisation der großen Körner durch die im 
Material vorhandenen Zwillinge beobachtet. Beides spricht für das 
Auftreten korngrenzenbasierter Prozesse bei der Verformung des ufc 
Nickels. Möglicherweise könnte die Korngrenzenmigration zur Annä-
herung von aneinander angrenzenden Gleitsystemem führen und ein 
Wandern der GND über die Korngrenzen hinweg ermöglichen, wie es 
in [252] an einem Aluminium-Bikristall beobachtet wurde. Korngren-
zenprozesse sind jedoch bei ufc Nickel im Vergleich zum nc Nickel 
deutlich weniger dominant. Der etwas geringere ISE als bei mc Nickel, 
jedoch deutlicher stärker ausgeprägte ISE als bei nc Nickel ist damit 
verständlich.  
Der in [123] bei ufc Nickel beobachtete ISE weist einen ähnlichen 
Verlauf auf, wie er an ufc Nickel in dieser Arbeit ermittelt wurde (siehe 
Abbildung 5.7). Dies spricht für eine der in dieser Arbeit untersuchten 
ufc Nickelprobe ähnlichen Verteilung sowohl von korngrenzen- als 
auch von versetzungsbasierten Verformungsmechanismen der ufc 
Literaturproben.  
Beim untersuchten nc Nickel übersteigt die Größe des Eindrucks und 
der plastischen Zone die mittlere Korngröße von 34 nm um ein Vielfa-




Korngrenzen einen maßgeblichen Einfluss auf das Verformungsverhal-
ten hatten. Der dominierende Verformungsmechanismus im nc Nickel 
wurde in Kapitel 5.4.3 ausführlich diskutiert. Korngrenzenbewegungen 
wie scherspannungsgetriebene Korngrenzenmigration sind dabei 
hauptverantwortlich für die kompatible geometrische Anpassung 
während des Indentationsprozesses.  
Beim untersuchten nc Nickel wurde ein, wenn auch im Vergleich zum 
mc Nickel stark reduzierter, ISE beobachtet (vgl. Kapitel 5.5.1). Dieser 
spricht dafür, dass neben der sicherlich dominierenden scherspan-
nungsgetriebenen Korngrenzenmigration (vgl. Kapitel 5.4.3) eine 
gewisse Anzahl an GND zur Verformung beigetragen haben. Wäre die 
Akkommodation komplett von Korngrenzen getragen gewesen, wäre 
ein ISE ausgeblieben. Der Messpunkt des nc Nickels in der Hall-Petch-
Auftragung ist noch vor dem „Knick“, der durch den Übergang zu 
korngrenzenbasierter Verfomung zustande kommt. Dies deutet 
ebenfalls auf das gleichzeitige Vorhandensein versetzungs- und 
korngrenzenbasierter Mechanismen (vgl. Kapitel 5.2) hin und auch in 
der Literatur wird ein inverser Hall-Petch-Effekt durch rein korngren-
zenbasierte Verformung für Nickel erst ab Korngrößen kleiner 20 nm 
diskutiert (vgl. Kapitel 2.1.2). Vergleicht man die mittlere Korngröße 
von 34 nm mit der kritischen Korngröße, ab der in der Literatur ein 
inverser Hall-Petch-Effekt aufgetreten ist, so ist die Ausgangskorngrö-
ße des untersuchten nc Nickels nur geringfügig größer. Das spricht für 
eine sehr stark eingeschränkte, aber vorhandene Versetzungsaktivität. 
Es wäre daher vermutlich auch bei während der Messung konstanter 
Mikrostruktur ein sehr geringer ISE zu erwarten.  
Weiterhin wurde bei nc Nickel nach der Indentation starkes, scher-
spannungsgetriebenes Kornwachstum festgestellt (vgl. Kapitel 4.2). 
Zum einen wird durch die wachsenden Körner wieder mehr Verset-
zungsaktivität innerhalb der Körner ermöglicht, was einen stärker 
ausgeprägten ISE zur Folge hat als er mit konstanter Korngröße 
gewesen wäre. Gleichzeitig wird die Verformung im untersuchten nc 
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Nickel, und damit auch das Kornwachstum, hauptsächlich durch 
Korngrenzenmigration ermöglicht (vgl. Kapitel 5.4.3) und jede Korn-
grenze innerhalb der plastischen Zone trägt einen Anteil an der 
Gesamtverformung. Die Bildung von GND zur kompatiblen Akkommo-
dation ist dann nicht zwingend notwendig oder möglicherweise sogar 
ganz überflüssig. Da jedoch ein ISE beobachtet wurde, muss ein 
gewisser Anteil an GND während der Verformung gebildet worden 
sein.  
Insgesamt ist der bei nc Nickel aufgetretene ISE sowohl auf die schon 
in der Ausgangskorngröße (34 nm) mögliche Bildung von GND und 
Versetzungsaktivität als auch auf die, die erst durch das Kornwachs-
tum während der Indentation innerhalb der Körner ermöglicht wur-
den, zurückzuführen. Da versetzungs- und korngrenzenbasierte 
Verformungsmechanismen fließend ineinander übergehen hängt die 
Anzahl der gebildeten GND im nc Nickel schlussendlich davon ab, in 
wieweit die Menge der bei der jeweiligen Korngröße ablaufenden 
Korngrenzenprozesse eine kompatible Verformung des Materials 
unterhalb des Indenters ermöglichen. Reichen Korngrenzenprozesse 
nicht aus, werden zusätzlich GND im Material gebildet, die dann wie 
beim untersuchten nc Nickel in einem ISE des Materials sichtbar 
werden.  
Vergleicht man die Werte des nc Nickels aus dieser Arbeit und aus der 
Literatur, so wird bei nc Nickel aus [123] für große Eindringtiefen ein 
mit dieser Arbeit vergleichbares Härteniveau erreicht. Bei kleineren 
Eindringtiefen zeigt die Härtekurve allerdings einen von dem in dieser 
Arbeit beobachteten leicht abweichenden Härteverlauf auf (vgl. 
Abbildung 5.7). Die Härte des nc Nickels aus [123] zeigt mit zuneh-
mender Eindringtiefe erst ab einer Eindringtiefe von ca. 800 nm 
(nc Nickel in dieser Arbeit: 200 nm), die des ufc Nickels ab ca. 650 nm 
(ufc Nickel in dieser Arbeit: 750 nm), einen konstanten Verlauf (vgl. 




ausgeprägten ISE als die nc Nickelprobe aus dieser Arbeit. Im Folgen-
den werden mögliche Ursachen diskutiert.  
Die Daten aus [123] wurden ebenfalls am Nanoindenter XP mit dem 
XP-Messkopf bei Versuchen mit konstanter Dehnrate unter Verwen-
dung der CSM-Methode ermittelt. Für die Messungen wurden auch 
vibrationspolierte Proben ähnlicher Mikrostruktur verwendet und die 
Ausgangskorngröße der Proben war vergleichbar. Diese Einflussfakto-
ren können folglich nicht Ursache für den unterschiedlichen ISE der in 
dieser Arbeit und in [123] untersuchten Proben sein.  
In [123] war jedoch die verwendete Dehnrate (0,1 1/s) doppelt so 
hoch wie in dieser Arbeit (0,05 1/s) und die Messungen erfolgten 
unter Verwendung der CSM-Methode. Es wurden aus [123] allerdings 
nur Daten einiger Eindringtiefen in Abbildung 5.7 übertragen, weshalb 
keine durchgehende Kurve dargestellt ist. In Kapitel 5.3 wurde gezeigt, 
dass bei nc Nickel weder die höhere Dehnrate noch die Verwendung 
der CSM-Methode einen Einfluss auf den generellen Verlauf der 
Härtekurve und damit auf den ISE des Materials hat.  
Die Ursache liegt vermutlich in den unterschiedlichen Anteilen von 
korngrenzen- und versetzungsbasierten Verformungsmeachanismen. 
Eine weitere mögliche Erklärung könnte eine unterschiedliche Ent-
wicklung der Mikrostruktur während der Indentation sein. Da es über 
die Korngröße des nc Nickels nach der Indentation in [123] jedoch 
keine Informationen gibt, kann die Ursache der unterschiedlichen 
Ausprägung vom in dieser Arbeit beobachteten ISE des nc Nickels 
nicht abschließend geklärt werden. 
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5.5.2 Anwendung des Nix-Gao-Modells 
Um den ISE zu erklären wurden verschiedene Theorien vorgeschlagen 
[170, 171, 177], die die Gradientenplastizität und eine interne Län-
genskala beinhalten, um konventionelle Modelle der Plastizität zu 
ersetzen. Im folgenden Abschnitt wird das von Nix und Gao [149, 170] 
vorgeschlagene Modell diskutiert. 
Das Nix-Gao-Modell gilt für Einkristalle und bringt die Härte mit der 
Dichte von SSD und GND in Verbindung. Die Nix-Gao-Gleichung 
(Gleichung (14)) gibt einen linearen Zusammenhang wieder, wenn die 
Annahmen des Modells auf das Material zutreffen. Diese sind, dass 
SSD im Material vorliegen und GND im hemisphärischen Bereich 
unterhalb des Indenters mit Radius a gebildet werden (vgl. Kapi-
tel 2.3.2). Da die Verformung in mc Metallen hauptsächlich auf Ver-
setzungsmechanismen basiert, sind die Annahmen des Nix-Gao-
Modells oft ausreichend gut erfüllt und es wird in der Literatur ein 
linearer Verlauf der Nix-Gao-Geraden beobachtet. Durch die mit 
abnehmender Korngröße auftretende kontinuierliche Verschiebung 
der dominierenden Verformungsmechanismen hin zu korngrenzenba-
sierten Prozessen, beschreibt das Nix-Gao-Modell die Verformung 
möglicherweise nur noch unzulänglich und für kleine Korngrößen wird 
daher, z.B. in [145, 253], oftmals eine stärkere Abweichung vom 
linearen Verlauf der Nix-Gao-Geraden beobachtet.  
In Abbildung 5.8 sind sowohl Literaturdaten [112, 145, 249] als auch 
Daten aus dieser Arbeit für Nickel mit mittleren Korngrößen vom 
Einkristall bis hin zum nc Bereich gezeigt. Das klassische Nix-Gao-
Diagramm, welches die quadratische Härte über der inversen Ein-
dringtiefe zeigt, wurde zusätzlich auf die quadratische intrinsische 
Härte normiert (vgl. Abbildung 5.8), um die unterschiedlichen Län-





Abbildung 5.8: Nix-Gao-Diagramm für mc, ufc und nc Nickel und 
Literaturdaten [123, 146, 249]. Die Härte wurde zur besseren Ver-
gleichbarkeit der Daten auf die quadratische intrinsische Härte nor-
miert. 
 
Die Daten des Einkristalls aus [146] liegen wie erwartet sehr gut auf 
einer Geraden (vgl. Abbildung 5.8). Die Daten aller anderen gezeigten 
mittleren Korngrößen folgen unterschiedlich gut einem linearen 
Verlauf. Die 100 µm großen Körner aus [249] weisen einen leicht 
gekurvten Verlauf auf. Die Werte des in dieser Arbeit untersuchten mc 
Nickels verlaufen ähnlich dem Einkristall sehr linear während bei ufc 
und nc Nickel geringe Abweichungen vom linearen Verlauf beobacht-
bar sind. Das gleiche gilt jeweils für die Literaturwerte des ufc und nc 
Nickels aus [123].  
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Die Daten aus dem Nix-Gao-Diagramm wurden nach Gleichung (14) 
angefittet und die Fit-Parameter für die intrinsische Härte H0, den 
materialabhängigen Längenparameter h
*
 sowie für den Parameter f 
als Maß für die plastische Zone bzw. das Volumen, in dem die GND 
entstehen, sind in Tabelle 5.1 angegeben.  
Tabelle 5.1: Übersicht über die ermittelten Werte mit der Nix-Gao-
Gleichung (Gleichung (14)) sowie der Parameter f als Maß für die 
plastische Zone für mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146, 
249]. 
d [µm] H0 [GPa] h
*
 [µm] f 
EK (100) 
[146] 
0,94 1,22 - 
100 [249] 1,30 0,64 - 
20 (mc) 1,78 ± 0,35 0,33 ± 0,003 14,26 
0,5 (ufc) 2,51 ± 0,30 0,15 ± 0,005 12,33 
0,5 [123] 2,56 0,08 - 
0,035 (nc) 6,19 ± 0,69 0,02 ± 0,001 7,45 
0,030 [123] 6,21 0,01 - 
 
Mit abnehmender Korngröße vom Einkristall hin zu nc Korngrößen 
wird ein deutlicher Anstieg des H0 entsprechend dem Hall-Petch-
Verhalten (ausführlich diskutiert in Kapitel 5.2) beobachtet. Ein Maß 
für die plastische Zone bzw. das Volumen, in dem die GND gebildet 
werden ist der Parameter f. Im Gegensatz zu mc Nickel zeigt das 
untersuchte nc Nickel einen ausgeprägten Pile-Up und einen signifi-




Verformung, die sich in dem großen Materialaufwurf rund um den 
Indent äußert, spricht für eine, verglichen mit mc Nickel, deutlich 
kleinere plastische Zone. Die Verformung reicht aufgrund der durch 
Korngrenzen deutlich verringerten inneren Längenskala nicht so weit 
ins Material hinein wie bei mc Nickel. Quantitativ zeigt sich das in der 
in dieser Arbeit mit abnehmender Korngröße ermittelten Abnahme 
von f (siehe Tabelle 5.1).  
Der materialabhängige Längenparameter h
*
 nimmt mit abnehmender 
Korngröße ab. Die Beobachtungen im Nix-Gao-Diagramm (siehe 
Abbildung 5.8) und die erhaltenen Werte aus Tabelle 5.1 werden im 
Folgenden in Bezug auf das Nix-Gao-Modell und interne Längenskalen 
diskutiert. Allerdings wurde in [123] nur der XP-Messkopf verwendet 
und es sind keine Daten bei Eindringtiefen kleiner 200 nm zugänglich 
(siehe Abbildung 5.8). Da jedoch gerade die Werte bei kleinen Ein-
dringtiefen den Verlauf der Nix-Gao-Geraden maßgeblich beeinflus-
sen, ist die Auswertung nach Nix-Gao für das ufc und nc Nickel aus 
[123] mit großen Unsicherheiten behaftet und die ermittelten Para-
meter werden daher im Folgenden nicht weiter diskutiert.  
Im gezeigten hochreinen Einkristall aus [146] findet die plastische 
Verformung rein über konventionelle Versetzungsprozesse und 
Behinderung der Versetzungsbewegung durch SSD und GND statt. Das 
Verhalten wird daher durch die Annahmen des Nix-Gao-Modells sehr 
gut beschrieben. Dies wird durch den äußerst linearen Verlauf im Nix-
Gao-Diagramm (vgl. Abbildung 5.8) bestätigt. Ein Maß für die interne 
Längenskala des Materials ist der Parameter h
*
, der den Abstand 
zwischen zwei Hindernissen, das bedeutet im Falle eines hochreinen 
Einkristalls den Abstand zwischen SSD und GND, beschreibt. Das h
*
 
gibt mit einem Wert von 1,22 µm folglich den mittleren Abstand 
zweier Versetzungen für den gezeigten Einkristall aus [146] an.  
Für Polykristalle muss die für den Einkristall geltende Betrachtung von 
h
*
 als Abstand zweier Versetzungen um Korngrenzen als potentielle 
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Hindernisse erweitert werden. Betrachtet man h
*
 in einem Polykristall 
folglich als Hindernisabstand zwischen SSD, GND oder Korngrenzen, so 
kann dessen Wert theoretisch maximal so groß wie der Abstand der 
Korngrenzen bzw. die Korngröße werden, sofern der Polykristall 
versetzungsfrei ist (vgl. gestrichelte Linie in Abbildung 5.9). Liegen 
Versetzungen vor, muss sich der Wert von h
*
 entsprechend verklei-
nern und in Abbildung 5.9 rechts von der gestrichelten Linie liegen. 
Durch die Wechselwirkung der gebildeten GND mit Korngrenzen zeigt 
die Größe des ISE eine Abhängigkeit von h
*
 und somit über die Korella-
tion mit dem Hindernisabstand eine Abhängigkeit von der Korngröße. 
In Abbildung 5.9 ist der materialabhängige Längenparameter h
*
 für 
alle Korngrößen über der Korngröße aufgetragen. Die gestrichelte 
Linie zeigt an, wo Korngröße und h
*
 denselben Wert annehmen. Auf 
der gestrichelten Linie wird h
*
 maßgeblich durch die Korngröße 
beeinflusst, während mit nach rechts zunehmendem Abstand zur 






Abbildung 5.9: Vergleich der intrinsischen Längenparameter über der 
Korngröße aufgetragen für mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten 
[146].  
 
Für große Körner nimmt h
*
 die größten Werte an (vgl. Tabelle 5.1). In 
großen Körnern, wie z.B. dem untersuchten mc Nickel, stellt konventi-
onelle Versetzungsbewegung mit starker Materialverfestigung den 
dominierenden Verformungsmechanismus dar. Dies wurde durch 
dehnratenabhängige Experimente (vgl. Kapitel 5.4) bestätigt und 
spiegelt sich in einem maximalen ISE (vgl. Kapitel 5.5.1) wieder. Durch 
die große mittlere Korngröße wurde bei mc Nickel pro Indent nur in 
ein Korn indentiert. Eine kompatible Akkommodation wurde daher 
nicht von Korngrenzenprozessen unterstützt und es mussten unter-
halb der Indenterspitze zwingend GND generiert werden, um die 
geometrische Anpassung umzusetzen. Die Werte für h
*
 liegen für 
100 µm aus [146] und mc Nickel deutlich rechts von der gestrichelten 
Linie in Abbildung 5.9. Der Parameter h
*
 wird daher nicht durch die 
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Korngröße sondern durch den mittleren Versetzungsabstand be-
stimmt. Dies wird durch das an mc Nickel ermittelte h
*
 bestätigt, 
dessen Wert von 0,33 µm noch weit unterhalb der ermittelten mittle-
ren Korngröße von 20 µm liegt. Die Annahmen des Nix-Gao-Modells 
sind folglich noch ausreichend erfüllt und das Nix-Gao-Modell be-
schreibt das untersuchte mc Nickel hinreichend gut. Der lineare 
Verlauf der Härte von mc Nickel über den gesamten Eindringtiefebe-
reich von 25 - 2000 nm hinweg (siehe blaue Datenpunkte in 
Abbildung 5.8) unterstützt diese These. 
Im Falle des untersuchten nc Nickels muss man annehmen, dass die 
Annahmen von Nix und Gao aufgrund der kleinen Korngröße nicht 
mehr ausreichend zutreffen. Die Verformung ist hauptsächlich korn-
grenzenbasiert abgelaufen (vgl. Kapitel 5.4.3). Die Anzahl gebildeter 
GND ist deutlich geringer als bei mc Nickel, was aus dem deutlich 
geringeren ISE des nc Nickels gefolgert wurde (siehe Kapitel 5.5.1). 
Dennoch ergibt sich auch für nc Nickel im Nix-Gao-Plot ein linearer 
Verlauf, wenngleich die Datenpunkte etwas mehr streuen als es beim 
mc Nickel beobachtet wurde. Das h
*
 des untersuchten nc Nickels ist 
mit einem Wert von 0,02 µm kleiner als die Korngröße vor (0,03 µm) 
und auch nach der Indentation (0,11 µm). Durch die Verformung kam 
es zur Bildung von GND, was durch das Auftreten eines wenn auch 
geringen ISE nachvollziehbar ist.  
Beim untersuchten ufc Nickel findet die Verformung sowohl über 
versetzungs- als auch über korngrenzenbasierte Mechanismen statt 
(vgl. Kapitel 5.4.3). Tritt Verformung über Korngrenzenprozesse auf, so 
entspricht das theoretisch nicht mehr den Annahmen im Nix-Gao-
Modell. Die ermittelten Härtewerte zeigen im Vergleich zu mc Nickel 
zwar geringe Abweichungen vom linearen Verlauf (vgl. Abbildung 5.8) 
der Nix-Gao-Geraden auf. Dies ist am wellenförmigen Pendeln der 
Daten um die Fitgerade erkennbar. Der Parameter h
*
 liegt mit einem 




Annahmen des Modells scheinen auch bei ufc Nickel noch ausrei-
chend erfüllt zu sein.  
Für die in dieser Arbeit untersuchten kleinen Korngrößen ergibt sich 
im Nix-Gao-Modell daher kein Widerspruch. Dennoch kommt bei 
Polykristallen im Vergleich zum Einkristall ein zusätzlicher Härtebeitrag 
durch Kornfeinung hinzu (vgl. Kapitel 5.2), der den signifikanten 
Anstieg der ermittelten intrinsischen Härte H0 (siehe Tabelle 5.1) mit 
abnehmender Korngröße erklärt. Im nachfolgenden Kapitel (Kapi-
tel 5.5.3) wird daher an verschiedenen Korngrößen der Einfluss des 
Feinkornhärtungsbeitrags im Nix-Gao-Modell mit Hilfe des Hall-Petch-
Ansatzes untersucht.  
 
5.5.3 Berücksichtigung des Korngrößeneffekts im Nix-
Gao-Modell 
Das klassische Nix-Gao-Modell gilt nur für den Fall eines Einkris-
talls (EK). Die Härte eines hochreinen Einkristalls rührt ausschließlich 
von Versetzungen her. Durch die Verwendung von hochreinen po-
lykristallinen Proben ist jedoch in den Nix-Gao-Parametern H0 und h
*
 
der Härtebeitrag durch Feinkorn enthalten. Nimmt man die Gesamt-
härte vereinfacht als additive Zusammensetzung aus dem von Verset-
zungen (SSD und GND) abhängigen Härtebeitrag im Einkristall (HNG) 
sowie aus dem durch Korngrenzen verursachten Feinkornhärtungsbei-
trag H´ an, so ergibt sich folgende Gleichung: 
 HHH NG ′+= . (28) 
Der Härtebeitrag der Feinkornhärtung H` an der Gesamthärte H 
entspricht dabei dem zweiten Summanden aus der Hall-Petch-
Gleichung, der die korngrößenabhängige Härte beschreibt: 










HP= . (29) 
Für d aus Gleichung (1) wurde für das untersuchte ufc und nc Nickel 
im ersten Schritt jeweils die Korngröße vor der Indentation dm(vor)  
eingesetzt.  
Um das in dieser Arbeit beobachtete Kornwachstum zu berücksichti-
gen wurde im zweiten Schritt für ufc und nc Nickel die Korngröße nach 
der Indentation dm(nach)  zur Berechnung des Beitrags der Feinkorn-






HP=′′ . (30) 
Die ermittelten Werte für den Härtungsanteil durch Feinkorn vor (H´) 
und nach (H´´) der Indentation für mc, ufc und nc Nickel und Litera-
turdaten [123, 146, 249] sind in Tabelle 5.2 zusammengefasst.  
Aus Tabelle 5.2 ist ersichtlich, dass der Härtebeitrag durch Kornfei-
nung H´ wie erwartet aufgrund des mit abnehmender Korngröße 
zunehmenden Korngrenzenanteils im Material deutlich zunimmt. Dies 
spiegelt das in Kapitel 5.1 diskutierte Hall-Petch-Verhalten verschie-







Tabelle 5.2: Übersicht über die ermittelten Werte für den Härtungsan-
teil durch Feinkorn vor (H´) und nach (H´´) der Indentation für mc, ufc 
und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146, 249]. 










EK (100) [146] 0,00 - - 
100 [249] 0,09 - - 
20 (mc) 0,21 - - 
0,5 (ufc) 1,33 0,84 (ufc) 1,01 
0,5 [123] 1,33 - - 
0,035 (nc) 5,02 0,11 (nc) 2,82 
0,03 [123] 5,43 - - 
 
Durch Einsetzen von Gleichung (29) in die Nix-Gao-Gleichung (Glei-
chung (14)) und Umstellen kommt man dann zu einer, um den Beitrag 












HHH . (31) 
Dabei ist Hd0 die intrinsische Härte bei infiniter Eindringtiefe nach 
Abzug des Korngrenzenbeitrags und hd
*
 der materialabhängige Län-
genparameter nach Abzug des Korngrenzenbeitrags.  
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Berücksichtigt man zusätzlich das beobachtete Kornwachstum über 

















HHH . (32) 
Dabei ist 
^
H0  die intrinsische Härte bei infiniter Eindringtiefe nach 





  der materialabhängige Längenparameter nach Abzug des 
Korngrenzenbeitrags und Berücksichtigung des Kornwachstums.  
Nach der Berücksichtigung des Beitrags der Feinkornhärtung im Nix-
Gao-Modell enthalten sowohl Hd 0 und hd
*
 als auch 
^




  nur noch 
durch Versetzungen (SSD und GND) verursachte Härtebeiträge.  
Abbildung 5.10 zeigt eine Auftragung von (H-H´)² bzw. (H-H´´)² über 
der inversen Kontakttiefe nach Gleichung (31) bzw. Gleichung (32) 
sowohl für Literaturdaten [112, 145, 249] als auch für Daten aus 
dieser Arbeit für Nickel mit mittleren Korngrößen vom Einkristall bis 










Abbildung 5.10: Nix-Gao-Diagramm mit Berücksichtigung des Hall-
Petch-Effekts (ausgefüllte Quadrate) und des Kornwachstums (leere 
Quadrate) für mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146, 
249]. 
 
Im Vergleich zum Nix-Gao-Diagramm ohne Berücksichtigung der 
Feinkornhärte (vgl. Abbildung 5.8) erkennt man aus Abbildung 5.10, 
dass sich Hd 0 auch ohne Normierung signifikant vereinheitlicht. Die Nix-
Gao-Gerade des Einkristalls verändert sich nicht, da Korngrenzen noch 
nie eine Rolle gespielt haben. Jedoch wird bei allen Polykristallen eine 
veränderte Steigung und ein veränderter y-Achsenabschnitt der Nix-
Gao-Geraden beobachtet (vgl. Abbildung 5.10).  
Um diese Veränderungen zu quantifizieren sind die ermittelten 
Parameter Hd 0 und hd
*
 aus den erweiterten Nix-Gao-Gleichung mit 
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nach zusätzlicher Berücksichtigung des Kornwachstums (Glei-
chung (32)) für mc, ufc und nc Nickel und Literaturdaten [123, 146, 
249] in Tabelle 5.3 zusammengefasst.  
Tabelle 5.3: Übersicht über die ermittelten Parameter Hd 0 und hd
*
 aus 
der erweiterten Nix-Gao-Gleichung mit Berücksichtigung der Feinkorn-
härtung (Gleichung (31) und 
^




 nach Berücksichtigung des 
Kornwachstums (Gleichung (32)) für mc, ufc und nc Nickel und Litera-























0,94 1,22 - - - 
100 [249] 1,19 0,73 - - - 
20 (mc) 1,53 0,43 - - - 
0,5 (ufc) 0,89 0,86 0,84 (ufc) 1,32 0,42 
0,5 [123] 1,22 0,18 - - - 
0,035 (nc) 1,18 0,12 0,11 (nc) 3,44 0,03 
0,03 [123] 0,71 0,84 - - - 
 
In Abbildung 5.11 sind die intrinsischen Härten bei infiniter Eindring-
tiefe ohne (H0, ausgefüllte Quadrate) und mit Berücksichtigung der 
Feinkornhärtung (Hd0, ausgefüllte Sterne) und des bei ufc und nc Nickel 
aufgetretenen Kornwachstums (
^




aufgetragen. Der Wert für einen (100)-Einkristall ist mit einer rot 
gestrichelten Linie markiert.  
 
Abbildung 5.11: Vergleich der intrinsischen Härten ohne (schwarze 
Quadrate) und mit (schwarze Sterne) Berücksichtigung der Feinkorn-
härtung sowie mit Berücksichtigung des Kornwachstums (leere Sterne) 
über der Korngröße aufgetragen für mc, ufc und nc Nickel und Litera-
turdaten [146].  
 
Durch den abgezogenen Feinkornhärtungsbeitrag muss Hd 0 für alle 
gezeigten Polykristalle kleiner sein als H0 und sich dem Wert des 
Einkristalls annähern, da Hd0 nur noch die im Einkristall aktiven Här-
tungsmechanismen berücksichtigt. Dies wird durch die ermittelten 
Werte (vgl. Abbildung 5.11 und Tabelle 5.3) bestätigt. Bildet man für 
Hd 0 den Mittelwert aller gezeigten Korngrößen, so liegt er bei einem 
Wert von 1,04 GPa. Die Übereinstimmung mit dem Wert des 
(100)-Einkristalls aus [146] H0(Einkristall) = 0,94 GPa ist sehr gut und 
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zeigt, dass die Berücksichtigung des Feinkornhärtungsbeitrags über 
den Hall-Petch-Ansatz im Nix-Gao-Modell erfolgreich war.  
Nach Berücksichtigung der Feinkornhärtung im Nix-Gao-Modell 
müsste nun auch die intrinsische Härte unendlich großer Korngrößen 
aus dem Hall-Petch-Modell H0
‘
 vergleichbar mit dem Hd 0 aus dem Nix-
Gao-Modell sein, für den Fall, dass in der verwendeten Härte alle 
beitragenden Beträge abgezogen sind und ausschließlich die durch 
SSD und GND verursachte Härte berechnet werden konnte. Vergleicht 
man den an Literaturwerten ermittelten Wert H0
‘
 = 0,97 GPa aus dem 
Hall-Petch-Modell (vgl. Kapitel 5.2) mit dem Wert Hd 0 = 1,04 GPa aus 
dem Nix-Gao-Modell nach Abzug des Korngrenzenbeitrags, so wird 
ebenfalls eine sehr gute Übereinstimmung beobachtet. Die sehr 
geringe Differenz zwischen H0
´
, Hd0 und H0(EK) ist möglicherweise auf 
eine Variation von Messung zu Messung zurückzuführen. Die Abwei-
chungen sind nicht signifikant und bestätigen auch, dass ein Härtebei-
trag durch Mischkristallverfestigung bei den in dieser Arbeit unter-
suchten Nickelproben wie erwartet keinen bzw. einen absolut ver-
nachlässigbaren Beitrag liefert.  
In Abbildung 5.12 sind die intrinsischen Längenparameter ohne 
(ausgefüllte Quadrate) und mit Berücksichtigung der Feinkornhärtung 
(ausgefüllte Sterne) und des bei ufc und nc Nickel aufgetretenen 





Abbildung 5.12: Vergleich der intrinsischen Längenparameter ohne 
(ausgefüllte Quadrate) und mit Berücksichtigung der Feinkornhärtung 
mit Korngrößen vor (ausgefüllte Sterne) und nach (leere Sterne) der 
Indentation über der Korngröße aufgetragen für mc, ufc und nc Nickel 
und Literaturdaten [146].  
 
Für sehr kleine Körner wird der materialabhängige Längenparame-
ter h
*
 Null. Die geometrische Anpassung findet ohne Härtung und 
ausschließlich durch korngrenzenbasierte Mechanismen statt. Ein ISE 
tritt nicht mehr auf wie es auch für amorphe Materialien wie Quarz 
[137, 140] gezeigt wurde. Für unendlich große Körner nähert sich h
*
 
dem Wert des Einkristalls an. Der Wert des Einkristalls hängt dabei mit 
der Dichte der vorhandenen SSD zusammen. Liegt eine höhere SSD-
Dichte vor, so verringert sich die innere Längenskala und h
*
(Einkristall) 
nimmt ab.  
Der Parameter h
*
 zeigt nach Abzug des Korngrenzenhärtungsbeitrags 
ausschließlich den mittleren Versetzungsabstand, der die mittlere 
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freie Weglänge eines theoretisch korngrenzenfreien Kristalls gleicher 
Versetzungsdichte widerspiegelt. Daraus erklärt sich, dass h
*
 für alle 
Korngrößen oberhalb der Werte, die ohne Berücksichtigung der 
Feinkornhärtung ermittelt wurden, liegen muss (vgl. Abbildung 5.12).  
Die innere Längenskala kann bei Polykristallen maximal so groß wie 
die Korngröße werden, da Korngrenzen Hindernisse für Versetzungs-
bewegung darstellen. Dies ist mit der gestrichelten Linie in 
Abbildung 5.12 gezeigt. Bei großen Korngrößen (mc Nickel und 
100 µm) liegen die Datenpunkte weit rechts vom Bereich, in dem die 
Korngröße bestimmend für die innere Längenskala des Materials ist 
(gestrichelte Linie in Abbildung 5.12). Der Härtebeitrag durch Korn-
grenzen H´ in mc Nickel ist verglichen mit nc Nickel nur sehr gering 
und die Verformung wird hauptsächlich von konventioneller Verset-
zungsbewegung getragen. Das ermittelte hd
*
 ist daher quasi ausschließ-
lich durch den Versetzungsabstand im Material beeinflusst und liegt in 
Abbildung 5.12 sehr weit rechts von der gestrichelten Linie. Bei 
kleinen Korngrößen kommt der größte Härtebeitrag durch Kornfei-
nung zustande (vgl. Tabelle 5.2). Dieser wurde entsprechend dem 
Hall-Petch-Ansatz herausgerechnet. Im nc Nickel erhöhte sich der 
materialabhängige Längenparameter um Faktor 8, beim ufc Nickel um 
einen Faktor von knapp 6. Die Werte für den intrinsischen Längenpa-
rameter nach Berücksichtigung der Feinkornhärtung liegen für ufc und 
nc Nickel nun links von der gestrichelten Linie. Sie sind damit schein-
bar größer als die Korngröße, da die Korngrenzen künstlich herausge-
rechnet wurden und die Werte einen korngrenzenfreien Kristall bei 
gleicher Versetzungsdichte widerspiegeln. 
Nach der Verformung wurde bei ufc und nc Nickel eine veränderte 
Mikrostruktur sowie Kornwachstum festgestellt (vgl. Kapitel 4.2). 
Berücksichtigt man dies wie weiter oben beschrieben, so verschieben 
sich die Datenpunkte von ufc und nc Nickel in Abbildung 5.12 zum 
einen zu größeren Korngrößen, zum anderen zu kleineren Werten der 




chelten Linie und verlaufen parallel dazu. Die Abnahme des intrinsi-
schen Längenparameters kann durch die durch die Verformung 
hervorgerufene und durch das Kornwachstum wieder vermehrt 
zugelassene vermehrt stattfindende Versetzungsbewegung erkärt 
werden. Mehr Versetzungsbewegung im Material führt zu einer 
höheren Versetzungsdichte und die mittlere freie Weglänge einer 
Versetzung wird reduziert. Genau wie im Einkristall verringert sich mit 
zunehmender Versetzungsdichte damit der Parameter h
*
. Insgesamt 
passen die mit dem um den Feinkornhärtungsbeitrag erweiterten Nix-
Gao-Modell ermittelten Werte damit sehr gut zu den Beobachtungen 





Die vorliegende Arbeit hatte zum Ziel, den Einfluss von Korngrenzen 
auf den Indentationsgrößeneffekt und das zeitabhängige Verfor-
mungsverhalten für drei verschiedene Korngrößen von Nickel zu 
untersuchen sowie zu einem besseren Verständnis des ISE in Polykris-
tallen beizutragen.  
Der Indentationsgrößeneffekt, d.h. die Härteabnahme mit zunehmen-
der Eindringtiefe, wurde lange ausschließlich auf die Präparationsme-
thoden zurückgeführt. In dieser Arbeit werden verschiedene Einfluss-
faktoren auf Nanoindentationsdaten und den Indentationsgrößenef-
fekt beleuchtet. Nickel dient dabei durch seine herausragenden 
chemischen und physikalischen Eigenschaften (hart, duktil, ungiftig, 
sehr einfach polierbar und bei Raumtemperatur gegen Luft und 
Wasser chemisch sehr beständig) als Modellmaterial für kubisch 
flächenzentrierte Metalle. Mit den untersuchten Proben wurde ein 
drei Größenordnungen umfassender Korngrößenbereich abgedeckt. 
Für den Erhalt vergleichbarer Ergebnisse wurden Proben mit hoher 
Dichte und Reinheit verwendet.  
Für die Untersuchung von Einflussparametern auf Nanoindentations-
daten wie z.B. Oberflächenpräparation oder verwendeter Messkopf 
sowie für die Untersuchung des Indentationsgrößeneffekts wurden 
Standardindentationsmethoden verwendet. Über Dehnratenwechsel- 
[9] und Indentationskriechversuche [10-13] war eine Bestimmung des 
zeitabhängigen Verhaltens und der thermischen Aktivierungsparame-
ter möglich, welche Aufschluss über die dominierenden Verfor-
mungsmechanismen gaben. Die Mikrostruktur aller untersuchten 
Korngrößen wurde sowohl vor als auch nach der Indentation ausführ-
lich charakterisiert und ergänzte das erhaltene Bild über die vorlie-




relaxationsmethode entwickelt, welche zwei Besonderheiten aufweist. 
Zum einen wird durch eine konstantgehaltene Steifigkeit im Halte-
segment eine konstante Größe der plastischen Zone erreicht. Zum 
anderen wird die durch thermische Einflüsse beeinflusste Verschie-
bungsmessung für die Auswertung der Versuche nicht benötigt.  
Es wurde gezeigt, dass mit der vorgestellten Spannungsrelaxationsme-
thode, sowohl bei Raumtemperatur als auch bei erhöhten Temperatu-
ren, mechanische Eigenschaften und thermische Aktivierungsparame-
ter bei konstanter plastischer Zone und ohne Einfluss der thermisch 
veränderten Verschiebungsdaten gemessen werden können. Es zeigte 
sich bei den Messungen eine starke Abhängigkeit vom getesteten 
Material. Bei Polymeren konnte eine konstante Steifigkeit sehr gut 
umgesetzt werden. Bei Nickel war dies deutlich komplizierter und 
führte bei allen Nickelproben zu unerwartet niedrigen ermittelten 
Aktivierungsvolumen. Aufgrund der im Vergleich zu Polymeren deut-
lich geringeren Kriechneigung wäre es auch denkbar, dass alle gemes-
senen Daten verschiedener Korngrößen innerhalb der Streubreite der 
Messungenauigkeit liegen. Zum jetzigen Zeitpunkt können mit der 
Spannungsrelaxationsmethode für Metalle noch keine zuverlässig 
wiederholbaren Daten gewonnen werden. Es sind weitere Arbeiten 
sowohl in Bezug auf die Regelparameter als auch in Bezug auf die 
Auswertemethode nötig, um die Zuverlässigkeit der Spannungsrelaxa-
tionsmethode zu steigern.  
In Tabelle 6.1 sind die ermittelten Werte bezüglich der Mikrostruktur-
veränderung während der Indentation, des zeitabhängigen Verhaltens 
und des Indentationsgrößeneffekts aller untersuchten Korngrößen 
und des Einkristalls aus [146] noch einmal gemeinsam dargestellt. 
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Tabelle 6.1: Zusammenfassung der wichtigsten Ergebnisse aller unter-
suchten Korngrößen und des Einkristalls aus [146]. 
 mc Ni ufc Ni nc Ni EK [146] 
dm vor Ind. (µm) 20,168 0,556 0,034 - 
dm nach Ind. (µm) - 0,848 0,111 - 
mSRJ 0,007 0,011 0,019 - 
mCL 0,017 0,025 0,028 - 
VSRJ (b³) 276 117 32 - 
VCL (b³) 113 51 22 - 
H0 (GPa) 1,78 2,51 6,19 0,94 
Hd 0 (GPa) 1,53 0,89 1,18 0,94 
^
H0 (GPa) 
- 1,32 3,44 - 
h
*
 (µm) 0,33 0,15 0,02 1,22 
hd
*




 (µm) - 0,42 0,03 - 
 
Der Median der Korngröße von mc Nickel betrug 20 µm. Die Korngrö-
ßenverteilung von mc Nickel war logarithmisch normalverteilt. Durch 
die große Korngröße wurde pro Indent nur in ein Korn indentiert der 
Einfluss von Korngrenzen auf die plastische Verformung kann vernach-




Versetzungsbewegung, d.h. dem thermisch aktivierten Gleiten von 
Versetzungen durch einen Versetzungswald, sprechen die kleinen 
Dehnratenabhängkeiten sowie die großen Aktivierungsvolumina. Mc 
Nickel zeigte den am stärksten ausgeprägten ISE aller untersuchten 
Korngrößen, welcher in direktem Zusammenhang mit einer großen 
inneren Längenskala des untersuchten Materials steht. Durch die 
Auswertung mit dem Nix-Gao-Modell wurde der materialabhängige 
Längenparameter h
*
 quantifiziert. Das Nix-Gao-Modell führt die 
Härtesteigerung im Einkristall auf die Bildung von GND zurück, die die 
vorhandenen SSD und GND in ihrer Mobilität einschränken. Der 
Parameter h
*
 stellt dann den mittleren Abstand zweier Versetzungen 
dar. Bei Polykristallen kommen Korngrenzen als potenzielle Hindernis-
se hinzu. Betrachtet man den mittels Nix-Gao-Modell ermittelten 
Wert von h
*
 für mc Nickel, so liegt er mit 0,33 µm deutlich unterhalb 
der mittleren Korngröße von 20 µm. Die Berücksichtigung des Fein-
kornhärtungsbeitrags im Nix-Gao-Modell führt lediglich zu einer 
Erhöhung von h
*
 um Faktor 1,3. Das bedeutet, dass der Hindernisab-
stand im mc Nickel generell maßgeblich von den im Material vorhan-
denen Versetzungen beeinflusst ist und bestätigt, dass der Korngren-
zeneinfluss beim untersuchten mc Nickel eine vernachlässigbare Rolle 
spielt.  
Bei nc Nickel betrug der Median der Korngröße vor der Indentation 
0,034 µm. Durch die kleine Korngröße war immer eine Vielzahl von 
Körnern an der Akkommodation des Indents beteiligt und Korngren-
zen hatten einen maßgeblichen Einfluss auf die plastische Verfor-
mung. Die bei nc Nickel im Vergleich zu mc Nickel ermittelten deutlich 
erhöhten Dehnratenabhängigkeiten und kleineren Aktivierungsvolu-
men werden plastischer Verformung über korngrenzenbasierte 
Prozesse wie z.B. Kornrotation, Korngrenzengleiten [56] und ther-
misch aktivierter Versetzungsbildung und -annihilation an Korngren-
zen [30, 57] (vgl. Kapitel 2.2.2) zugeschrieben. Die homologe Tempe-
ratur während der Messungen lag weit unterhalb der Temperatur, ab 
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der ein ausgeprägtes Kriechverhalten zu erwarten wäre und der in 
Indentationskriechversuchen ermittelte hohe Kriechspannungsexpo-
nent aller Korngrößen untermauert, dass die Verformung nur in 
vernachlässigbarem Maße durch Kriechprozesse unterstützt wurde. 
Nach der Indentation wurde unterhalb des verbleibenden Eindrucks 
bei nc Nickel spannungsinduziertes Kornwachstum beobachtet und 
ein Median von 0,111 µm ermittelt. Spannungsinduziertes Kornwachs-
tum in feinkörnigen Metallen wird in [239-241] mit spannungsgekop-
pelten Korngrenzenmigrationsprozessen erklärt oder aber von [37, 
242, 243] Kornrotations- und Korngrenzengleitprozessen zugeschrie-
ben, die mit der Entstehung von Versetzungen an Korngrenzen und 
Tripelpunkten einhergehen. Untersuchungen der Mikrostruktur nach 
der Indentation ergaben bei den untersuchten Proben keinerlei 
Hinweise auf Korngrenzengleiten oder Kornrotation nahe der freien 
Oberfläche neben dem Indenter (vgl. Kapitel 4.2). Der die plastische 
Verformung im, in dieser Arbeit untersuchten, nc Nickel dominierende 
Mechanismus wird Korngrenzenbewegungen wie der scherspan-
nungsgetriebenen Korngrenzenmigration zugeschrieben, wie es auch 
in in-situ-TEM Versuchen an nc Gold [247] beobachtet wurde. Dieser 
Mechanismus ist hauptverantwortlich für die kompatible Akkommo-
dation während des Indentationsprozesses im untersuchten nc Nickel.  
Findet die geometrische Anpassung ausschließlich durch korngren-
zenbasierte Mechanismen und ohne Härtung statt, so tritt kein ISE 
auf, wie es auch für amorphe Materialien wie Quarz [137, 140] gezeigt 
wurde. Der beobachtete ISE zeigte eine Abnahme mit abnehmender 
Korngröße und wies bei nc Nickel die kleinste Ausprägung auf. Das 
Vorhandensein eines, wenn auch geringen, ISE bei nc Nickel sowie die 
Lage in der Hall-Petch-Auftragung mitten im Übergangsbereich zwi-
schen versetzungsbasierter und korngrenzenbasierter Verformung 
deutet auf einen gewissen Anteil an versetzungsgetragener Verfor-
mung hin. Der ISE in nc Nickel ist daher durch das Kornwachstum und 




worden. Betrachtet man den materialabhängigen Längenparameter 
aus dem Nix-Gao-Modell als Abstand zweier Hindernisse (Versetzun-
gen oder Korngrenzen), so dürfte er im Polykristall maximal so groß 
wie die Korngröße werden. Der materialabhängige Längenparameter 
ohne Berücksichtigung des Korngrenzenanteils lag etwas niedriger als 
die Korngröße vor der Verformung und es ergab sich im Nix-Gao-
Modell kein Widerspruch. Um anhand verschiedener Korngrößen den 
Einfluss des Feinkornhärtungsbeitrags zu untersuchen wurde das Nix-
Gao-Modell mit Hilfe des Hall-Petch-Ansatzes erweitert.  
Nach der Verformung und Berücksichtigung der Kornfeinung wurde 
ein materialabhängiger Längenparameter bestimmt, der die mittlere 
freie Weglänge einem theoretisch korngrenzenfreien Kristall gleicher 
Versetzungsdichte widerspiegelt. Dieser war um Faktor 8 erhöht, lag 
höher als die Korngröße selbst und zeigt, dass die Korngrenzen einen 
erheblichen Einfluss auf die innere Längenskala des nc Nickels haben. 
Durch das aufgetretene Kornwachstum, die dadurch ermöglichte 
Versetzungsaktivität und somit verringerte innere Längenskala ver-
steht man die Abnahme des intrinsischen Längenparameters auf einen 
Wert von 0,03 µm nach der Berücksichtigung des Kornwachstums im 
erweiterten Nix-Gao-Modell. 
Der Median der Korngröße betrug für ufc Nickel vor der Indentation 
0,5 µm. Es wies eine sehr breite Korngrößenverteilung mit vielen 
kleinen und wenigen großen Körnern auf, die mit Zwillingen durchzo-
gen waren. Bei ufc Nickel waren die wenigen großen Körner und die 
im Gefüge enthaltenen Zwillinge im Bereich unterhalb des Eindrucks 
nach der Indentation verschwunden, während außerhalb der plasti-
schen Zone die ursprüngliche Mikrostruktur zu beobachten war. Der 
Median nach der Indentation betrug 0,85 µm. Die Mikrostrukturver-
änderung wurde sowohl auf spannungsinduziertes Kornwachstum als 
auch auf Rekristallisation der großen Körner und Zwillinge zurückge-
führt. Das ufc Korngrößenregime stellt mit einer mittleren Korngröße 
von 0,5 µm und der stark inhomogenen Mikrostruktur einen Über-
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gangsbereich von grob- zu feinkörnigem Material dar. Die für ufc 
Nickel ermittelten Dehnratenabhängigkeiten, Aktivierungsvolumen 
sowie intrinsischen Längenparameter ohne Berücksichtigung des 
Korngrenzenanteils lagen jeweils zwischen den Werten von mc und nc 
Nickel. Das bedeutet es laufen sowohl korngrenzenbasierte Mecha-
nismen, die vom nc Nickel bekannt sind, als auch versetzungsbasierte 
Mechanismen, die in mc Nickel aufgetreten sind, ab und die Verfor-
mung im ufc Nickel wird hauptsächlich von scherspannungsgetriebe-
ner Korngrenzenmigration als auch von konventioneller Versetzungs-
bewegung dominiert.  
Durch das Herausrechnen des Korngrenzenbeitrags im Nix-Gao-
Modell stieg der materialabhängige Längenparameter um das knapp 
6-fache auf einen Wert von 0,86 µm an und deutet ebenso wie beim 
nc Nickel auf eine starke Abhängigkeit der internen Längenskala von 
der Korngröße hin. Die durch die Verformung hervorgerufene Mikro-
strukturänderung sowie das Kornwachstum lassen vermehrt Verset-
zungsbewegung zu. Dies führt zu einer höheren Versetzungsdichte 
und reduziert die mittlere freie Weglänge einer Versetzung. Genau 
wie im Einkristall verringert sich mit zunehmender Versetzungsdichte 
der materialabhängige Längenparameter und erklärt die Abnahme 
dessen auf einen Wert von 0,42 µm nach Berücksichtigung der Mikro-
strukturänderung. Insgesamt passen die mit dem um den Feinkorn-
härtungsbeitrag erweiterten Nix-Gao-Modell ermittelten Werte damit 
sehr gut zu den Beobachtungen aus vorherigen Kapiteln. 
In der vorliegenden Arbeit wurden mittels Nanoindentation zuverläs-
sige Daten bis hin zu kleinsten Eindringtiefen erhalten. Die dabei 
ermittelten Ergebnisse zeigen für alle untersuchten Korngrößen 
durchgängig eine hohe Konsistenz der Daten, die in dieser Gesamtheit 
bisher nicht in der Literatur zu finden sind. Der ISE wurde für drei 
verschiedene Korngrößen ausführlich beleuchtet. Verformungsme-
chanismen wurden sowohl mit thermischen Aktivierungsparametern 




in Zusammenhang gebracht und im Kontext der beobachteten Mikro-
strukturveränderungen diskutiert. Es wurde zudem eine Möglichkeit 
präsentiert, den Korngrenzenanteil im Nix-Gao-Modell über den Hall-
Petch-Ansatz zu berücksichtigen, welche insgesamt sehr schlüssige 
Ergebnisse geliefert hat. Durch die gewonnenen Erkenntnisse trägt 
diese Arbeit maßgeblich zu einem besseren Verständnis des ISE 
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